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la rédaction au fur et à mesure était vraiment d’un grand soutien ! 
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Je souhaiterais également remercier mes amis et ma famille sans qui ces trois années auraient 
été plus compliquées. 
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En France, plus de 380 000 cas de cancers ont été recensés en 2018. Parmi eux, les cancers des 
voies aérodigestives supérieures (VADS) font partie des plus fréquents (3ème rang), avec plus de 17 600 
nouveaux patients atteints par an, et des plus meurtriers (6ème rang). Dans une grande majorité des 
cas, les cancers des VADS sont traités par radiothérapie isolée ou en combinaison avec d’autres 
traitements. Cependant, l’utilisation de la radiothérapie peut entraîner des complications à plus ou 
moins long terme, la principale et la plus sévère étant l’apparition d’une ostéoradionécrose 
mandibulaire dans les 4 mois à 3 ans après la fin de la radiothérapie et survient chez 5 à 10 % des 
patients traités. Elle est caractérisée par une nécrose des tissus mous et osseux, pouvant mener à des 
fractures pathologiques, et souvent associée à une importante infection bactérienne. Elle affecte donc 
gravement la qualité de vie des patients principalement sur le plan fonctionnel (difficultés 
d’alimentation, de communication) comme sur les plans esthétique et psychologique. Si des 
traitements conservateurs existent pour des ostéoradionécroses mandibulaires peu étendues, les 
chirurgiens ne disposent pas de traitements conservateurs efficaces pour les nécroses plus avancées 
et elles nécessitent des chirurgies lourdes. Des séquestrectomies1 avec recouvrement par lambeau 
voire des mandibulectomies2 interruptrices avec ou sans reconstruction sont indispensables. 
Dans le cas de défauts osseux de petite taille, l’os est capable de s’auto-réparer via le processus 
de remodelage osseux. Cependant, dans le cas de défauts osseux de taille supérieure à 1 ou 2 cm, dits 
défauts critiques, la capacité de cicatrisation naturelle de l’os n’est pas suffisante. De nos jours, la 
technique la plus utilisée pour le comblement et la reconstruction de défauts critiques de manière 
générale, et pour le traitement d’ostéoradionécroses mandibulaires étendues en particulier, est la 
greffe autologue. Cependant cette chirurgie n’est pas accessible à tous les patients et peut provoquer 
des dommages au site donneur (infections, douleurs, morbidité). Ainsi, la recherche dans le domaine 
biomédical s’est attachée à proposer des solutions alternatives à l’autogreffe en développant des 
biomatériaux synthétiques pour la substitution osseuse. L’os peut être considéré comme un matériau 
composite naturel à la porosité anisotrope. Parmi les stratégies émergeantes, les scaffolds composites 
organique/inorganique pouvant être colonisés par les cellules puis le tissu osseux et se dégradant 
parallèlement à la néoformation osseuse représentent une alternative prometteuse. En effet ces 
matériaux macroporeux allient les propriétés spécifiques des polymères et des charges inorganiques. 
Il est alors possible d’augmenter les propriétés mécaniques et biologiques des scaffolds en introduisant 
des phosphates de calcium ou des verres bioactifs et de maîtriser leur mise en forme et leur 
dégradation grâce à la matrice polymère. Enfin, leur structure macroporeuse permet de favoriser la 
colonisation et la prolifération cellulaire ainsi que l’angiogenèse nécessaire à la néoformation osseuse 
et, si la porosité est orientée, conférer des propriétés anisotropes au biomatériau. Ces dernières 
années, plusieurs études se sont ainsi intéressées au développement de scaffolds nanocomposites 
polyester/bioverre. Les polyesters sont connus pour leur biocompatibilité et leur vitesse de 
                                                          
1 Ablation d’un fragment extrait d’un nos nécrosé (séquestre). 




dégradation modulable tandis que les nanoparticules de bioverre3 permettent à la fois d’augmenter 
les propriétés mécaniques des scaffolds et de leur conférer des propriétés bioactives. Cependant leur 
utilisation comme renfort dans une matrice polymère trouve ses limites dans une répartition 
inhomogène des charges dans la matrice, affectant les propriétés de dégradation, biologiques et 
mécaniques du matériau. 
L’objectif principal de ces travaux de thèse est de développer des scaffolds nanocomposites 
macroporeux pouvant être utilisés dans le traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire. Le scaffold 
macroporeux « idéal » doit être i) biocompatible, ii) résorbable, iii) bioactif, iv) antibactérien et 
angiogénique et v) posséder des propriétés mécaniques suffisantes pour servir de support à la 
néoformation osseuse. Pour répondre à ces spécifications notre travail s’est orienté vers l’élaboration 
de scaffolds nanocomposites par freeze-casting composés d’une matrice de poly(D,L-lactide) et de 
nanoparticules de bioverre dopées au cuivre. Le poly(D,L-lactide) est un polymère couramment utilisé 
dans les dispositifs médicaux implantables dont la vitesse de dégradation peut être maîtrisée en 
contrôlant sa structure. Les bioverres sont connus pour leur bioactivité, leur dissolution permet la 
formation d’hydroxyapatite et d’un lien intime avec les tissus environnants, de plus le cuivre possède 
des propriétés antibactériennes et angiogéniques prometteuses. Le recours à des nanoparticules 
permet d’augmenter la bioactivité et les propriétés mécaniques des composites. Cependant, comme 
précisé plus haut, leur distribution homogène dans la matrice a un impact important sur les propriétés 
des matériaux nanocomposites. Ainsi, pour s’affranchir de cette limitation, une des approches 
potentielles est portée par le concept de « Bricks and Mortar » reposant sur la création d’un lien 
cohésif entre les nanoparticules du renfort et la matrice polymère. Nous nous sommes appuyés sur 
cette approche pour la conception et l’élaboration de scaffolds nanocomposites macroporeux à partir 
de la synthèse de nanoparticules de bioverre greffées avec des chaînes de poly(D,L-lactide) 
fonctionnalisées à façon (Bricks) dans le but d’améliorer leur dispersion dans la matrice de 
poly(D,L-lactide) (Mortar) via l’enchevêtrement des chaînes polymère et la création de liaisons 
non-covalentes lors de leur mise en forme par freeze-casting. Cette thèse étudiera donc les différentes 
voies de synthèse pour obtenir de tels nano-objets ainsi que leur mise en forme, en vue d’appliquer 
cette approche « Bricks and Mortar » jusqu’à présent jamais utilisée pour l’élaboration de scaffolds 
pour la substitution osseuse. 
Au-delà de l’intérêt de ces « briques » élémentaires, la génération d’une macroporosité 
interconnectée et orientée assurant des propriétés mécaniques adéquates est un enjeu majeur. Ainsi, 
le couplage de ce concept avec la technique de freeze-casting a été explorée. Ce procédé repose sur 
la solidification/sublimation de solvant et permet d’obtenir des structures poreuses de taille, volume 
et orientation contrôlés en maîtrisant la morphologie des cristaux de solvant. La capacité de ce procédé 
à répondre à ces spécificités sera donc au cœur de ce travail de thèse tout comme la détermination 
des principaux paramètres impactant les caractéristiques et propriétés intrinsèques des scaffolds 
nanocomposites obtenus. Enfin, les propriétés biologiques de ces biomatériaux seront analysées pour 
vérifier que leur cytotoxicité, leur potentiel antibactérien et leur capacité d’ostéointégration 
                                                          





correspondent aux spécifications multi-contraintes liées au traitement de l’ostéoradionécrose 
mandibulaire. 
Pour répondre au mieux à ces problématiques, ces travaux de thèse, financés par l’Institut Carnot 
Chimie Balard Cirimat, se sont déroulés en co-direction entre l’IBMM à Montpellier et le CIRIMAT à 
Toulouse. La synthèse, la fonctionnalisation et le développement de la stratégie de greffage, ainsi que 
la caractérisation des polymères ont été principalement effectués au sein de l’équipe Biopolymères 
Artificiels de l’IBMM. La synthèse des nanoparticules inorganiques, le développement des dispositifs 
de freeze-casting, la mise en forme des scaffolds nanocomposites ainsi que leur caractérisation ont été 
majoritairement réalisés au CIRIMAT. Les essais in vitro (évaluation de la cytotoxicité et du potentiel 
antibactérien) ont été menés à l’IBMM et dans l’équipe PHYSE de la faculté de pharmacie de 
Montpellier. Enfin, l’étude in vivo chez le rat a été effectuée en collaboration avec le Dr. Agnès 
Dupret-Bories (IUCT-Oncopole, CIRIMAT) au sein et avec l’aide de la zootechnie du CREFRE à Toulouse. 
Les essais in vitro et in vivo ont été permis grâce à un financement de la Fondation des Gueules Cassées. 
La synthèse de ces travaux de thèse est présentée en six chapitres.  
Le chapitre 1 de ce manuscrit est consacré à la revue de l’état de l’art. Il s’intéresse au tissu osseux, 
puis à l’ostéoradionécrose mandibulaire et aux traitements existants. Les biomatériaux et les scaffolds 
composites utilisés pour la substitution osseuse sont ensuite présentés. Enfin, une revue 
bibliographique sur les matériaux et le procédé de mise en forme utilisés pour l’élaboration des 
scaffolds nanocomposites est exposée. Ce premier chapitre permet ainsi de faire le point sur l’état de 
l’art de l’ensemble des thèmes abordés lors de ces travaux de thèse ; il s’achève par la présentation 
des enjeux et du positionnement de ce travail. 
Le chapitre 2 est dédié à la synthèse des différents constituants nécessaires au développement 
des scaffolds nanocomposites : le poly(D,L-lactide) et les nanoparticules de bioverre binaire dopées au 
cuivre.  
Le chapitre 3 de ces travaux présente le protocole développé pour le greffage de chaînes 
poly(D,L-lactide) fonctionnalisées à façon à la surface des nanoparticules de bioverre. Pour cela, des 
chaînes de faible masse molaire de poly(D,L-lactide) ont été fonctionnalisées et caractérisées, puis 
greffées par la méthode « grafting to » à la surface des nanoparticules préalablement modifiées. Une 
preuve de concept a été dans un premier temps validée en effectuant le greffage sur des 
nanoparticules de silice. Le protocole a ensuite été adapté aux nanoparticules de bioverre.  
Le chapitre 4 porte sur la mise en forme des scaffolds nanocomposites par freeze-casting. Deux 
dispositifs utilisant des températures de solidification différentes (-160°C et -10°C) ont été développés. 
Une étude préliminaire avec le premier dispositif utilisant une température de solidification de -160 °C 
a permis de mettre en avant l’intérêt de la solidification orientée et d’optimiser les paramètres de 
formulation. Puis l’influence de la température de solidification sur la structure poreuse et les 
propriétés mécaniques des scaffolds nanocomposites a été évaluée en caractérisant les matériaux mis 




Le chapitre 5 s’intéresse à l’effet de la stérilisation sur les propriétés des scaffolds nanocomposites 
et à leur évolution in vitro dans un milieu aqueux, dans le but de mieux comprendre les mécanismes 
mis en jeu.  
Enfin, le chapitre 6 de ce manuscrit est consacré à une étude préliminaire des propriétés 
biologiques in vitro (cytotoxicité et potentiel antibactérien) et in vivo chez le rat des scaffolds 
nanocomposites élaborés par freeze-casting. 
Pour finir, une conclusion générale clôturera ce manuscrit en mettant en avant les principaux 




CHAPITRE 1. Etat de l’art 
Ces travaux de thèse portent sur le développement de nouveaux matériaux nanocomposites 
poreux pour le traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire. Ainsi, ce chapitre présente dans un 
premier temps le tissu osseux et la reconstruction osseuse en s’intéressant particulièrement à l’os de 
la mandibule puis à l’ostéoradionécrose mandibulaire ainsi qu’aux traitements existants de cette 
pathologie. Par la suite, une revue bibliographique succincte présentera les différents types de 
biomatériaux utilisés pour la reconstruction osseuse et l’état de la recherche sur le développement de 
substituts osseux pour le traitement de l’ostéoradionécrose. Les scaffolds composites à matrice 
polymère avec des renforts céramique ou bioverre et leurs procédés de mise en forme seront ensuite 
plus précisément abordés. Enfin, nous présenterons les objectifs de ces travaux de thèse, nous 
préciserons les matériaux, la stratégie et le procédé choisis pour l’élaboration de scaffolds 
nanocomposites polyester/bioverre et nous positionnerons ces travaux de thèse et leurs enjeux par 
rapport à cet état de l’art. 
I. Le tissu osseux et la reconstruction osseuse 
Les mécanismes de cicatrisation et de reconstruction du tissu osseux ont un rôle important dans 
le traitement des pathologies osseuses comme l’ostéoradionécrose mandibulaire. Dans le but de 
développer des biomatériaux pour son traitement, il est important de comprendre la structure et les 
fonctions de l’os et les phénomènes biologiques les régissant. Ainsi, nous nous intéressons dans cette 
première partie au tissu osseux et aux processus biologiques qui permettent son remodelage et sa 
cicatrisation. Enfin, les caractéristiques de la mandibule, l’os d’intérêt de cette étude, sont présentées. 
1. Le tissu osseux 
1.1. La structure du tissu osseux 
Le squelette humain est composé de 206 os de tailles et de formes différentes. Les os sont des 
tissus complexes qui assurent trois fonctions principales, nécessaires au bon fonctionnement du corps. 
La première de ces fonctions est leur rôle de soutien et de support mécanique du squelette, 
permettant de garantir la fonction de l’appareil locomoteur et son intégrité. Les os participent 
directement au maintien et à la mobilité du corps. Les os ont également un rôle de protection, ils 
forment un bouclier protégeant les organes internes, le système nerveux et la moelle osseuse (siège 
de la création et du renouvellement des cellules sanguines). Enfin, les os permettent la régulation 
métabolique ; en tant que principaux réservoirs en ions calcium et phosphate de l’organisme, ils 
permettent ainsi de contrôler leur concentration dans le sang et donc l’approvisionnement cellulaire 
[1,2]. 
D’un point de vue macroscopique, l’os mature est composé de deux structures (Figure 1.1) : 
- L’os cortical (ou os compact) est la partie la plus dense du tissu osseux. Il présente une porosité 
faible avec une taille de pores comprise entre 10 et 50 µm [3]. Sa structure est sous forme de 
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lamelles concentriques, appelées ostéons, positionnées autour d’un canal haversien 
permettant le passage des vaisseaux sanguins et des nerfs. Il se situe principalement en 
périphérie des os et a une structure permettant de résister aux contraintes mécaniques, 
protégeant ainsi la partie interne de l’os [2,4]. 
- L’os spongieux (ou os trabéculaire) est peu dense. Il possède une structure poreuse formée 
par un réseau en trois dimensions de minces lamelles plates, les trabécules. Leur orientation 
s’adapte aux forces imposées à l’os. Les pores formés par ces trabécules, les espaces 
médullaires, mesurent entre 200 et 600 µm de diamètre et contiennent la moelle osseuse et 
des vaisseaux sanguins [3]. Il possède une faible résistance mécanique et se situe dans la partie 
la plus interne de l’os ou aux extrémités des os longs, sous la couche d’os cortical qui le 
protège. La présence en grande concentration de cellules conjonctives et adipeuses et de 
vaisseaux sanguins le place au cœur des échanges métaboliques [1,2,4]. 
 
Figure 1.1. A) Schéma d’une coupe longitudinale d’un fémur situant l’os spongieux et l’os cortical4. B) Schéma 
représentatif de la structure de l’os. Adaptée de [5]. 
1.2. La composition du tissu osseux 
Les ostéons et les trabécules sont constitués d’une matrice extracellulaire osseuse spécialisée. Le 
tissu osseux est donc assimilable à un composite organique/inorganique naturel et vivant composé 
d’une phase minérale (60% m/m), d’une phase organique (35% m/m) et abritant des cellules 
spécifiques (5% m/m) [6]. 
La matrice organique osseuse est à 90% formée de collagène de type I, les 10% restants étant 
répartis entre des protéines collagéniques, le collagène de type V et de type III, et des protéines non 
collagéniques [2,6].  
Le collagène de type I est constitué de triples hélices de molécules de collagène se liant entre elles 
pour former des fibrilles de 50 à 70 nm de diamètre. Ces fibrilles se regroupent ensuite en faisceaux 
                                                          
4 Schéma effectué en utilisant et en adaptant les éléments de « Servier Medical Art » https://smart.servier.com/ 
sous licence de type Creative Commons Attribution 3.0 Unported License (CC BY 3.0) 
https://creativecommons.org/licenses/by/3.0/deed.fr. 
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après réticulation, donnant alors des fibres de collagène matures de 150 à 250 µm de diamètre. Elles 
s’organisent selon une direction préférentielle, parallèlement les unes aux autres formant ainsi une 
couche de tissu. Chaque couche a sa propre orientation, c’est la superposition de ces couches 
d’orientations différentes qui donne son aspect lamellaire au tissu osseux [4,6]. La structure 
collagénique ainsi formée possède une grande élasticité et donne à l’os une grande résistance à la 
rupture grâce à sa capacité de déformation pour dissiper l’énergie. La densité de réticulation des 
fibrilles de collagène influe sur la rigidité et la ténacité de la matrice osseuse [7]. 
Les protéines non collagéniques sont nombreuses et très variées et permettent la régulation de la 
croissance osseuse. Les plus abondantes sont l’ostéocalcine, l’ostéonectine et l’ostéopontine qui 
jouent un rôle sur la minéralisation de la matrice organique et dans le remodelage osseux. La matrice 
organique abrite également des cytokines et des facteurs de croissance ayant un impact sur la 
vascularisation et la reconstruction osseuse [2,8]. 
La phase minérale de la matrice extracellulaire osseuse assure la rigidité des os et la régulation 
métabolique des ions calcium et phosphate dont elle sert de réservoir. La phase minérale du tissu 
osseux est composée d’apatites nanocristallines, sous forme de fines plaquettes nanométriques [9]. 
La formation des nanocristaux d’apatite est initiée par germination hétérogène, puis elle est suivie par 
un processus de croissance-germination, les cristaux comblent ainsi les espaces libres entre les fibrilles 
de collagène [10]. L’apatite constituant la phase minérale est une apatite carbonatée déficiente en 
ions calcium (Ca2+) et hydroxyde (OH-). Toutes les apatites biologiques présentent une quantité 
variable d’ions carbonate (CO32-) et hydrogénophosphate (HPO42-) se substituant aux ions phosphate 
(PO43-) naturellement présents, en fonction de différents facteurs tels que l’âge, le régime alimentaire 
ou la présence de pathologies. Ces substitutions anioniques engendrent la présence de lacunes en ions 
calcium et hydroxyde afin de compenser la charge. La formule générale de l’apatite constituant le tissu 
osseux s’écrit alors [9] : 
Ca10-x (PO4)6-x (HPO4, CO3)x (OH)2-x 
Les nanocristaux d’apatites biologiques ont la particularité de posséder à leur surface une couche 
hydratée contenant des ions labiles (Figure 1.2). Ainsi, les cristaux d’apatite présentent un domaine 
non-apatitique de surface, de composition et de structure différentes de celles observées en leur cœur 
[9]. Cette couche hydratée permet de diminuer l’énergie de surface des cristaux et d’alimenter la 
croissance des domaines apatitiques, tout en favorisant les échanges ioniques avec les fluides 
environnants. Ces phénomènes permettent d’expliquer la réactivité de surface des apatites 
biologiques  ainsi que l’implication de l’os dans l’homéostasie [11].  
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Figure 1.2. Schéma de la coupe d'un nanocristal d'apatite biologique ayant une couche hydratée en surface 
permettant des échanges ioniques entre le domaine non-apatitique et les fluides biologiques. Adapté de [11]. 
La matrice extracellulaire osseuse est un tissu vivant, qui évolue et se remanie au cours du temps. 
Pour tenir compte de cette évolution constante, il faut intégrer à sa description les cellules osseuses 
qui régissent ces phénomènes. Les cellules osseuses, synthétisées dans la moelle osseuse, peuvent 
être réparties en deux catégories suivant leur fonction : les cellules ostéoblastiques et les ostéoclastes 
[2,6]. 
Les cellules ostéoblastiques sont issues des cellules souches mésenchymateuses du stroma 
médullaire et regroupent les ostéoblastes matures, les ostéocytes et les cellules bordantes :  
- Les ostéoblastes matures sont responsables de la formation de la matrice osseuse et de sa 
minéralisation. Ils sécrètent également des facteurs de croissance et des cytokines, ce qui en 
fait des cellules incontournables dans le processus de remodelage osseux. Une fois le processus 
fini, les ostéoblastes matures peuvent soit entrer en apoptose5, soit devenir des ostéocytes ou 
des cellules bordantes. 
- Les ostéocytes font partie des ostéoblastes n’ayant pas subi d’apoptose, ce sont les cellules les 
plus présentes dans l’os. Lors du processus de néoformation osseuse, elles restent piégées dans 
le tissu osseux qu’elles ont participé à former. Des extensions cytoplasmiques, les canalicules, 
leur permettent de communiquer entre elles et avec les cellules bordantes. Leur sensibilité aux 
stimuli mécaniques leur permet de réguler la formation ou la résorption osseuse en fonction 
des besoins fonctionnels du tissu.  
- Les cellules bordantes proviennent également des ostéoblastes matures ayant terminé leur 
mission d’ostéogénèse. Ces cellules plates et allongées forment une couche cellulaire en 
surface de l’os néoformé pour le protéger. 
Les ostéoclastes sont des cellules géantes issues de cellules souches hématopoïétiques6 de la 
lignée des macrophages. Ces cellules polynucléées, mesurant de 50 à 100 µm de diamètre, sont 
                                                          
5 Processus physiologique de mort cellulaire programmée.  
6 Cellules souches de la moelle osseuse étant à l’origine des différentes cellules sanguines (globules, plaquettes, 
granulocytes, lymphocytes et monocytes). 
Nanocristal d’apatite
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responsables de la résorption osseuse du tissu calcifié. Pour pouvoir agir, elles s’ancrent à la matrice 
osseuse puis forment une structure spécifique, une « bordure en brosse », avec des extensions de leur 
membrane cytoplasmique. Cette « bordure en brosse » crée un microenvironnement entre la cellule 
et le tissu osseux qui va lui permettre de dégrader la matrice osseuse. 
2. Le remodelage osseux et la reconstruction osseuse 
2.1. Le remodelage osseux 
Afin de conserver ses propriétés mécaniques et de s’adapter aux contraintes qu’il subit au cours 
de sa vie, le tissu osseux est continuellement en renouvellement. Le processus de remodelage osseux 
repose sur la résorption de la matrice osseuse ancienne par les ostéoclastes et son remplacement par 
de l’os néoformé par les ostéoblastes. L’équilibre entre résorption et ostéoformation permet ainsi de 
maintenir l’intégrité de la masse osseuse. Environ 10% du squelette est renouvelé par an chez l’adulte. 
Le cycle total de renouvellement osseux dure entre 3 et 4 mois, la phase de résorption s’effectue sur 
moins de 2 semaines tandis que la phase de néoformation osseuse s’étend sur environ 3 mois pour un 
individu adulte [2,6]. 
Le remodelage osseux a lieu dans des unités multicellulaires de base (UMB) de 1 à 2 mm de long 
et de 0,2 à 0,4 mm large qui ont une durée de vie de 6 à 9 mois. Chaque UMB se régule de manière 
indépendante dans l’espace [2]. Le processus peut être divisé en six étapes distinctes présentées sur 
la Figure 1.3. et détaillées ci-après [1,2,6].  
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La phase quiescente représente l’état de repos de la matrice osseuse. Dans des conditions 
normales elle peut durer plusieurs années. Les cellules bordantes recouvrent la majorité de la surface 
du tissu osseux le protégeant des ostéoclastes.  
Lorsqu’un remodelage osseux est nécessaire, le processus débute par la phase d’activation. Sous 
l’influence de signaux hormonaux et physiques, les cellules bordantes se rétractent et laissent la 
surface osseuse à remanier accessible aux précurseurs des ostéoclastes. La fusion de ces cellules 
immatures mène à la formation des ostéoclastes qui vont s’ancrer à la surface de la matrice osseuse. 
Une fois les ostéoclastes attachés à la surface osseuse à remodeler, la phase de résorption débute. 
Les ostéoclastes prennent alors une conformation de « bordure en brosse » et créent un 
microenvironnement entre leur membrane cytoplasmique et le tissu osseux. Grâce à leur pompe à 
protons, ils acidifient le milieu local en libérant des ions H+. Cette acidification locale entraîne la 
dissolution de la phase minérale de l’os. Les ostéoclastes sécrètent également dans ce micro-
compartiment des enzymes qui vont dégrader la phase organique. Cette double action permet aux 
petits groupes d’ostéoclastes de creuser profondément le tissu osseux et de créer une lacune de 
résorption. Une fois leur mission effectuée, les ostéoclastes libèrent des facteurs de croissance et 
rentrent en apoptose. Un capillaire sanguin se met en place au centre de la lacune de résorption et ses 
parois se tapissent d’ostéoblastes. 
La phase d’inversion du processus est déclenchée par l’augmentation de la concentration en 
calcium dans la lacune de résorption, due à la dégradation de la phase minérale par les ostéoclastes. 
Les pré-ostéoblastes sont attirés par cette forte concentration en calcium et par les facteurs de 
croissance libérés par les ostéoclastes. Ils prolifèrent et se différencient en ostéoblastes matures qui 
vont s’ancrer aux parois de la cavité. 
Le processus de formation osseuse débute avec la phase d’ostéoformation. Les ostéoblastes 
attachés aux parois de la cavité apposent des couches concentriques de matrice collagénique non 
calcifiée, appelée la matrice ostéoïde, afin de combler la lacune de résorption. Ce processus est rapide, 
la matrice organique peut atteindre 20 µm d’épaisseur en un mois. Une partie des ostéoblastes est 
piégée dans la matrice osseuse qu’ils ont formée et deviennent les ostéocytes.  
La phase de minéralisation apparaît progressivement au cours de la formation de la matrice 
organique. Elle est principalement dépendante de la concentration locale en minéraux et de l’existence 
de sites de germination situés entre les fibrilles de collagène. La matrice ostéoïde ainsi minéralisée 
constitue alors l’os néoformé. Une partie des ostéoblastes non emmurés dans la matrice osseuse 
rentrent en apoptose. Les ostéoblastes restants évoluent en cellules bordantes, ils « s’aplatissent » et 
recouvrent la surface de l’os, qui retrouve un état quiescent. 
Au cours de la vie, l’équilibre entre résorption et ostéoformation dans le processus de remodelage 
osseux varie. Durant la phase de croissance et jusqu’à 3 ans après la puberté, la quantité de matrice 
osseuse formée est supérieure à celle résorbée. Puis, le rapport entre tissu osseux formé et résorbé 
s’équilibre jusqu’à 35 ans environ. Au-delà de cet âge, le processus se déséquilibre en provoquant une 
phase de déficit : il y a plus de résorption que de néoformation osseuse. 
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2.2. La reconstruction osseuse 
En plus du remodelage osseux qui permet d’assurer sa stabilité, l’os a la capacité de se 
reconstruire. A la suite d’une fracture ou d’une intervention chirurgicale, dans des conditions idéales, 
le tissu osseux a la faculté de déclencher des processus de reconstruction lui permettant de retrouver 
ses propriétés physiques et physiologiques. Deux types de processus peuvent être distingués, la 
cicatrisation primaire (ou directe) et la cicatrisation secondaire (ou indirecte) [12,13]. 
La cicatrisation primaire intervient rarement à l’état naturel. Pour qu’elle ait lieu, il faut que les 
bords de la fracture soient stables et en contact ou espacés de moins d’1 mm [13]. La cicatrisation 
osseuse directe s’effectue alors par remodelage de l’os lamellaire (2.1) via les canaux haversiens et les 
vaisseaux sanguins. 
La cicatrisation secondaire se met en place dans les cas de fractures avec un espacement entre les 
deux bords ou de résections osseuses. Gómez-Benito et al. ont montré que la taille et la géométrie de 
l’espace inter fragmentaire ont une grande influence sur l’aboutissement de la cicatrisation [14]. 
Lorsque le défaut atteint la « taille critique » (dépendant principalement de l’os et de sa structure), le 
tissu osseux ne sera plus capable de créer de lien entre les fragments et d’effectuer la réparation 
osseuse. Ainsi lorsque l’espacement entre les deux bords est supérieur au défaut critique, le recours à 
des substituts osseux devient nécessaire afin de maintenir la jonction entre les fragments, de combler 
le vide créé, d’assurer un soutien mécanique ou encore de servir de support à la néoformation osseuse. 
La stabilité et les caractéristiques de surface de l’implant jouent un rôle important dans le succès de la 
guérison [12]. 
La cicatrisation est initiée par une série de procédés biologiques qui vont permettre l’interaction 
entre l’implant et les cellules mésenchymateuses. Elle s’effectue selon trois phases distinctes mais qui 
se superposent : la réaction inflammatoire, la réparation et le remodelage osseux.  
L’étape inflammatoire intervient dans les heures et jours suivant la fracture ou l’implantation. 
Parallèlement à la formation d’un hématome au niveau de la lésion, les cellules inflammatoires 
(macrophages, monocytes, lymphocytes) et les fibroblastes s’infiltrent dans le tissu osseux sous 
l’action de la prostaglandine. Ils transforment l’hématome en tissu conjonctif et favorisent la 
croissance de tissus vascularisés permettant la migration puis la prolifération et la différentiation des 
cellules mésenchymateuses en ostéoblastes et fibroblastes. 
Durant l’étape de réparation, les ostéoblastes et les fibroblastes transforment sous l’effet de 
facteurs de croissance le tissu conjonctif en une matrice de collagène minéralisée, la cal mou. Dans le 
même temps, l’angiogenèse progresse dans les espaces vacants. L’action conjointe des ostéoclastes et 
des ostéoblastes transforme le cal mou en un cal dur, composé d’un tissu osseux fibrillaire permettant 
de relier les fragments séparés. 
Enfin, la cicatrisation osseuse est finalisée pendant l’étape du remodelage osseux. Le cal dur est 
remodelé par l’intervention des ostéoclastes et des ostéoblastes (2.1). Il retrouve ainsi sa structure, sa 
forme et ses propriétés mécaniques initiales. 
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Le tissu osseux mature est obtenu au bout de 3 à 6 mois, en fonction du patient et du site touché. 
Le remodelage osseux quant à lui se poursuit pendant l’année suivant la fracture ou l’implantation. 
3. Les caractéristiques de l’os mandibulaire  
La mandibule est un os impair et symétrique, dont la forme est souvent comparée à un fer à cheval 
ayant des extrémités recourbées. Elle forme la partie inférieure de la mâchoire et est le seul os mobile 
du visage grâce à l’articulation temporo-mandibulaire qui permet l’ouverture et la fermeture de la 
bouche et la fonction masticatoire. 
3.1. Anatomie de la mandibule 
L’anatomie simplifiée de la mandibule est présentée sur la Figure 1.4 et explicitée ci-après [15].  
Chaque côté de la mandibule est composé d’une portion horizontale, le corps de la mandibule, et 
d’une portion verticale, le ramus mandibulaire. Les parties gauche et droite du corps se joignent au 
niveau de la symphyse mentonnière tandis que les angles mandibulaires unissent les ramus au corps 
de la mandibule. Les ramus se terminent en avant par les processus coronoïdes qui font la jonction 
avec le tendon de terminaison du muscle temporal, et en arrière par les processus condylaires qui 
forment, avec l’os temporal, l’articulation temporo-mandibulaire. La partie en forme de U entre ces 
deux processus s’appelle l’incisure mandibulaire. 
 
Figure 1.4. Anatomie de l’os mandibulaire, vue latérale droite. Adaptée de [15]. 
La mandibule est innervée par le nerf mandibulaire, une branche du nerf trijumeaux, qui entre par 
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3.2. Structure osseuse de la mandibule 
La mandibule est constituée d’os basal sur la partie basse et d’un arc d’os alvéolaire sur la partie 
haute. L’os alvéolaire, spécifique aux os de la mâchoire, est un os spongieux dans lequel sont 
implantées les dents. 
En 1985, Lekholm et Zarb ont développé une classification des types d’os au niveau du maxillaire 
et de la mandibule selon la qualité et la densité de l’os basal. Quatre types d’os ressortent de cette 
classification [16] : 
- Type 1 : L’os est composé principalement d’os cortical avec une faible quantité d’os 
spongieux.  
- Type 2 : Une couche épaisse d’os cortical entoure un noyau d’os spongieux très dense. 
- Type 3 : Une couche fine d’os cortical entoure un noyau d’os spongieux dense.  
- Type 4 : Une très fine couche d’os cortical entoure un noyau d’os spongieux peu dense. 
Cependant, un type d’os ne correspondant pas directement à une zone de la mandibule, une 
répartition en pourcentage de chaque type osseux dans différentes zones de la mandibule est 
représentée sur la Figure 1.5.  
 
Figure 1.5. Répartition des types osseux dans la mandibule. Adaptée de [17]. 
Ainsi, la structure osseuse de la zone étudiée influe sur les propriétés mécaniques et sur le 
phénomène d’ostéointégration lorsque la mise en place d’un implant est nécessaire. 
3.3. Vascularisation de la mandibule 
Le système de vascularisation de la mandibule peut être segmenté en trois régions représentées 
sur la Figure 1.6 [18,19] :  
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- Les ramus et les processus condylaires et coronoïdes possèdent un apport sanguin mixte. 
Ils ont une vascularisation périostée7 apportée par les muscles adjacents (ptérygoïdiens, 
masséter et temporal) et sont également vascularisés par l’artère du condyle issue de 
l’artère temporale superficielle.  
- Les angles et le corps de la mandibule sont uniquement vascularisés par l’intermédiaire de 
l’artère alvéolaire inférieure (collatérale de l’artère maxillaire interne) et n’ont pas d’apport 
sanguin périosté.  
- La symphyse mandibulaire possède à la fois une vascularisation périostée et une 
vascularisation par le biais de l’artère mentonnière. 
 
Figure 1.6. Schéma de la vascularisation de la mandibule. Adapté de  [18]. 
3.4. Propriétés mécaniques de la mandibule 
L’os mandibulaire est constitué d’os cortical sur la partie externe et d’os spongieux dans la partie 
interne. Les tissus osseux les constituant peuvent être assimilés à des matériaux composites naturels 
(composés d’une matrice organique et d’une phase minérale), dont la densité, la porosité et 
l’architecture varient à différentes échelles en fonction de l’os étudié (Figure 1.5). Les propriétés 
mécaniques sont alors différentes d’un type d’os à l’autre, car étroitement liées à leurs compositions 
et structures [20,21].  
Dans la plupart des modélisations de son comportement mécanique, l’os est considéré comme un 
matériau isotrope, son anisotropie intrinsèque et son manque d’homogénéité étant difficiles à 
modéliser. En 2001, O’Mahony et al. ont développé deux modèles d’éléments finis basés sur des 
données expérimentales des constantes mécaniques des os cortical et spongieux [22]. Ils comparent 
ainsi un modèle anisotrope (transversalement isotrope) et un modèle isotrope dans lequel les 
constantes mécaniques utilisées sont une moyenne de toutes les orientations spatiales. Leur étude 
                                                          
7 Vascularisation effectuée grâce au périoste, membrane recouvrant les os et contenant les vaisseaux sanguins 
nécessaires pour assurer la croissance et la nutrition des tissus osseux. 
Insertions des muscles incisif, 
du menton et abaisseurs
Insertions du muscle temporal
Insertions du muscle 
ptérygoidien lateral
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montre que l’anisotropie de l’os influe sur la distribution des tensions au niveau de l’interface 
implant/os sous des charges physiologiques.  
Le Tableau 1.1 résume les valeurs expérimentales des constantes élastiques (issues de 
précédentes études), respectivement anisotrope et isotrope, qu’ils ont utilisé dans leurs modèles. Les 
directions utilisées correspondent au système représenté sur la Figure 1.7. 
 
Figure 1.7. Schéma des directions étudiées : Longitudinale (L), Tangentielle (T), Radiale (R) [23]. 
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Tableau 1.1. Constantes élastiques anisotropes et isotropes expérimentales des os cortical et spongieux de la 
mandibule, avec le module d’Young (E), le module de cisaillement (G) et le coefficient de Poisson (ν) selon les 
directions radiale (R), tangentielle (T) et longitudinale (L) pour l’étude anisotrope. Adapté de [22]. 
  Os cortical Os spongieux 
Constantes 
anisotropes 
ER 12600 MPa 1148 MPa 
ET 12600 MPa 210 MPa 
EL 19400 MPa 1148 MPa 
GR-T 4850 MPa 68 MPa 
GR-L 5700 MPa 68 MPa 
GT_L 5700 MPa 434 MPa 
νR-T 0,300 0,010 
νR-L 0,390 0,055 
νT-L 0,390 0,322 
νT-R 0,300 0,055 
νL-R 0,253 0,010 
νL-T 0,253 0,322 
Constantes 
isotropes 
E 14400 MPa 480 MPa 
G 5500 MPa 196 MPa 
ν 0,309 0,225 
Les résultats de cette étude démontrent que l’os mandibulaire possède une anisotropie certaine 
qui ne doit pas être négligée lors du développement de biomatériaux pour la reconstruction osseuse 
de la mâchoire. 
L’os mandibulaire est l’os le plus touché par l’ostéoradionécrose mandibulaire, l’une des 
complications les plus sévère apparaissant après le traitement des cancers de la cavité buccale et de 
l’oropharynx par radiothérapie. 
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II. L’ostéoradionécrose mandibulaire 
L’ostéoradionécrose mandibulaire (ORM) est une complication grave du traitement des cancers 
des voies aérodigestives supérieures (VADS) par radiothérapie (RT). En France, les cancers des VADS 
sont au 3ème rang en terme d’incidence avec un taux de mortalité élevé, i.e. 6ème cause de décès par 
cancers en 2018 [24], soit plus de 17 658 nouveaux patients atteints par an (données de 2018) [25,26]. 
Sept patients sur 10 sont traités par une radiothérapie isolée ou associée à un autre traitement. La RT 
induit des effets secondaires à plus ou moins long terme. L’ORM est l’une des principales 
complications. Elle entraine des conséquences majeures dans la qualité de vie des patients tant sur le 
plan fonctionnel (difficultés à s’alimenter), qu’esthétique ou psychologique. La prévention et le 
traitement de cette complication représente un réel challenge pour les médecins au même titre que 
la prise en charge du cancer. Cette partie a pour objectif de présenter la physiopathologie de 
l’ostéoradionécrose mandibulaire et les traitements existants et utilisés de nos jours pour des cas 
cliniques. Un article intitulé Osteoradionecrosis of the jaws, pathophysiology, current treatments, 
biomedical research, écrit sous forme de mise au point, sur l’état de l’art de cette pathologie et 
recensant les études effectuées sur le traitement par biomatériaux de l’ORM a été soumis aux Annales 
Françaises d’Oto-rhino-laryngologie et de Pathologie Cervico-faciale ; il est en cours de révision.  
1. L’ostéoradionécrose mandibulaire : physiopathologie 
En 1922, C. Régaud décrit pour la première fois l’ostéoradionécrose comme un « trouble 
vasculaire consécutif à une irradiation de tissus osseux » [27]. La définition exacte de 
l’ostéoradionécrose est depuis lors un sujet de débat et il existe autant de définitions que d’auteurs. 
Cependant, il est communément convenu que l’ostéoradionécrose est caractérisée par la 
dévitalisation et l’exposition persistante d’un os irradié, à travers la peau ou la muqueuse 
l’enveloppant, sans cicatrisation au-delà de 3 à 6 mois [28]. En 2000, Støre et al. insistent sur le besoin 
d’un diagnostic précoce de l’ORM afin de pouvoir mieux la traiter et sur la nécessité de trouver un 
consensus sur sa définition et sa classification. Ils définissent la présence d’une ostéoradionécrose par 
des « preuves radiologiques de nécrose osseuse dans le champ d’irradiation, où la présence d’une 
récidive tumorale a été exclue » [29]. 
L’ostéoradionécrose survient principalement chez les patients traités par RT pour un cancer de la 
cavité buccale ou de l’oropharynx [30]. En Europe, plus de 30% des cancers de l’oropharynx sont dus 
au virus du papillome humain (HPV 16+) avec un traitement médical privilégié par radiothérapie ou 
radio-chimiothérapie chez les jeunes patients [31]. Son taux d’incidence est estimé entre 5 à 10 % 
[32,33]. L’ostéoradionécrose apparaît majoritairement au niveau de l’os mandibulaire, même si des 
cas sont observés sur l’os maxillaire [34]. 
L’ORM est une complication pouvant survenir entre 4 mois et 3 ans après la fin de la RT [35–37]. 
L’apparition d’une ORM dépend de nombreux facteurs. Les principaux facteurs de risques sont : 1) la 
proximité du cancer à irradier avec l’os mandibulaire ; 2) le volume tumoral ; 3) la dose d’irradiation ; 
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et 4) les modalités des traitements utilisés (RT externe, curiethérapie8, association ou non avec une 
chirurgie et/ou une chimiothérapie). L’ORM peut se manifester par l’apparition de petites zones 
d’exposition osseuse asymptomatiques et stables pendant plusieurs mois tout comme par des zones 
de nécroses d’emblée plus étendues et plus sévères [34]. La symptomatologie décrite par les patients 
est multiple : fortes douleurs, exposition osseuse endobuccale et apparition de complications comme 
une nécrose des tissus mous, une ostéomyélite9, un orostome10 ou une fracture pathologique [38]. 
Il existe plusieurs classifications cliniques, les plus connues sont répertoriées dans le Tableau 1.2. 
Elles permettent d’établir le stade d’évolution de la pathologie au moment du diagnostic et ainsi 
d’adapter le traitement. 
Tableau 1.2. Classifications cliniques les plus connues pour qualifier le stade d’évolution de l’ORM et les 
traitements conseillés. 
Référence de la 
classification 
Eléments pris en 
compte 









60 séances d’OH - couverture complète des 
muqueuses 
II : 
Séquestrectomie1 et 60 séances d’OH - couverture 
complète des muqueuses 
III : 
Fracture pathologique, orostome, preuve 
radiographique de lyse11 de la corticale inférieure.  
30 séances d’OH et résection 





I : ORM résolue ou guérie 
II : 
ORM chronique (> 3 mois), persistante,  
non progressive 
III : ORM progressive et active 





I : Atteinte superficielle de la mandibule uniquement 
II : Atteinte localisée de la mandibule 
III : Atteinte diffuse de la mandibule 





I : ORM restreinte à l'os alvéolaire 
II : 
ORM limitée à l'os alvéolaire et/ou à la mandibule 
au-dessus du niveau du canal dentaire 
III : 
ORM étendue à la mandibule sous le niveau du 
canal dentaire, 
ORM avec fistule cutanée ou fracture pathologique 
  
                                                          
8 Technique de radiothérapie développée à l’Institut Curie qui consiste à utiliser des sources radioactives scellées 
positionnées à proximité immédiate de la zone à traiter. 
9 Infection de l’os causée par des bactéries pathogènes. 
10 Communication entre la cavité buccale et le cou. 
11 Phénomène de dissolution et de déminéralisation de l’os s’observant par une perte d’opacité sur les clichés 
radiographiques. 
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En 2002, Schwartz et Kagan ont décrit plusieurs faits consensuels concernant l’ORM : (i) 
l’apparition d’ORM est rare pour des doses de RT inférieures à 60 Gy ; (ii) elle est plus fréquente après 
traitement par curiethérapie ; (iii) la mandibule est l’os maxillo-facial le plus atteint; (iv) l’ORM est 
principalement causée par un défaut de cicatrisation plus que par une infection, même si une infection 
secondaire est présente ; (v) l’ORM est souvent précédée par des extractions dentaires, chirurgies ou 
traumatismes dans la zone d’apparition [35].  
Les assertions (i) et (ii) démontrent l’importance du traitement tumoral choisi et de la dose de RT 
utilisée dans le déclenchement de la pathologie. Le développement d’une nouvelle technique, la RT 
par modulation d’intensité (IMRT), a permis de limiter l’incidence de l’ORM tout en augmentant 
l’efficacité du traitement en ciblant le volume tumoral et limitant la dose sur les tissus sains [41–43]. 
L’ORM est principalement causée par la sclérose des branches terminales de l’artère dentaire, 
induite par la radiothérapie. L’artère dentaire est la seule vascularisation des zones angulaires et 
horizontales de la mandibule (zones les plus touchées par l’ORM) sans réseau de suppléance, ce qui 
explique que l’os mandibulaire soit le plus atteint (iii) [28,34]. L’absence de compensation à ce déficit 
en apport sanguin entraîne alors une nécrose des tissus (muqueuses ou tissus osseux). De plus, la RT 
endommage les cellules des tissus irradiés, provoquant des modifications et des dysfonctionnements 
dans leur comportement. Ces deux lésions combinées perturbent le cycle normal de renouvellement 
tissulaire, la dégradation est plus importante que le renouvellement, empêchant donc la cicatrisation 
et entraînant l’apparition de l’ostéoradionécrose [28]. Delanian et Lefaix présentent 
l’ostéoradionécrose comme « l’aboutissement de processus pathologiques progressifs de destruction 
cellulaire (ostéoblastes, ostéocytes, ostéoclastes) et matricielle osseuse mal compensée par une 
ostéogénèse défectueuse, au profit d’un tissu cicatriciel de fibrose radio-induite composée 
habituellement de fibroblastes et de matrice extracellulaire collagénique » [38]. 
Même si Schwartz et Kagan précisent que le défaut de cicatrisation osseuse est la principale cause 
de l’ORM (iv), l’infection bactérienne joue un rôle important dans son développement et son évolution. 
La zone buccale présente de nombreux germes bactériens, les plus courants étant les Staphylococcus 
aureus, les streptocoques, les pneumocoques, les Escherichia coli et les actinomyces mais aussi des 
germes anaérobies [44]. Les défauts de vascularisation et de cicatrisation liés à l’ORM dégradent les 
tissus osseux et facilitent ainsi la colonisation de la zone nécrosée par différentes bactéries. De plus, 
chez certains patients, la RT endommage le bon fonctionnement des glandes salivaires, entrainant une 
acidification de la salive (passage du pH de 7 à 5) qui est alors plus favorable au développement de 
bactéries acidogènes (Streptococcus mutans, Lactobacillus, Candida) [45–47]. Ainsi, Støre et al. ont 
montré la présence de nombreuses colonies bactériennes au sein de l’os atteint par l’ORM mettant en 
exergue l’importance du processus infectieux dans la pathologie [48,49]. Aas et al. ont confirmé ces 
résultats et mis en exergue la présence de plus de 50 espèces de bactéries chez différents patients 
atteints d’ORM [50]. 
Les différentes études effectuées sur l’ORM ont montré que les extractions dentaires, chirurgies 
ou traumatismes dans la zone traitée par radiothérapie augmentent les risques d’apparition d’une 
ORM (v). En effet, le cycle de cicatrisation des tissus est endommagé par l’irradiation. Si des actes de 
chirurgie ou des extractions dentaires sont effectués peu de temps avant l’irradiation ou dans le mois 
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voire les années suivants le traitement par RT, les tissus n’auront pas la capacité de cicatriser 
normalement pouvant alors entraîner l’apparition d’une ORM. Ces actes chirurgicaux représentent le 
facteur de risque principal au développement de l’ORM avec des conséquences possibles à long terme 
[28,34,51,52].  
La prévention de l’ORM par un traitement bucco-dentaire est une des solutions clés pour limiter 
les risques. La remise en état bucco-dentaire - l’extraction des dents non saines et situées dans le 
volume irradié et l’assainissement bucco-dentaire - doit être effectuée au plus tard 21 jours avant le 
début de la radiothérapie afin de permettre une bonne cicatrisation et limiter ainsi les risques de 
développement d’une ORM [28]. Malgré la mise en place de ces soins préventifs et l’utilisation de 
l’IMRT, le taux d’incidence de l’ORM estimé reste élevé (5 à 10 %) [32,33]. De nombreux traitements 
ont été développés pour tenter de soigner au mieux l’ORM. 
2. Les traitements existants 
Même si certains auteurs opposent les traitements conservateurs (médicaux) pour des ORM peu 
étendues aux traitements non conservateurs (chirurgies) pour les ORM plus sévères, aucun consensus 
clair n’a été proposé dans la littérature.  
Le traitement dépend du stade évolutif de la pathologie lors de sa détection et est toujours 
accompagné d’un traitement médical symptomatique i.e. antalgiques, antibiotiques, soins 
bucco-dentaires , alimentation liquide et arrêt total de la consommation d’alcool et de tabac [38]. Pour 
certaines ORM peu avancées, ce traitement médicamenteux peut suffire, mais le recours à d’autres 
thérapies, conservatrices ou non, est le plus souvent nécessaire. Pour les patients présentant des ORM 
avec une grande exposition osseuse, l’alimentation per os est généralement suspendue (sonde 
nasogastrique voire à gastrotomie). Gevorgyan et ses collègues ont proposé un algorithme (Figure 1.8) 
de prise en charge en fonction du stade de l’ORM [53]. 
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Figure 1.8. Algorithme de la prise en charge clinique en fonction du stade de l'ORM (PENTOCLO : protocole 
associant 3 médicaments). Adapté de [53]. 
2.1. Les traitements conservateurs 
2.1.1. L’oxygénothérapie hyperbare (OH) 
L’utilisation de l’OH pour traiter des nécroses radio-induites a été proposée en 1976 par Mainous 
[54]. L’augmentation de la pression partielle en oxygène dans le sang et les tissus favorise la 
cicatrisation des plaies en augmentant l’angiogenèse des tissus peu vascularisés. De plus, elle présente 
des effets antibactériens qui peuvent se manifester selon trois mécanismes : effets bactériostatique 
ou bactéricide (formation d’espèces réactives de l’oxygène), amélioration de l’effet antimicrobien du 
système immunitaire (effet sur l’expression de cytokines et régulateurs inflammatoires) et effet 
synergique avec certains agents antimicrobiens [55]. Elle est principalement utilisée dans le traitement 
des ORM symptomatiques et résistantes au traitement médical de fond. 
Dans le cas où l’OH n’est pas suffisante pour freiner l’évolution de la pathologie, des 
séquestrectomies (retrait de segments d’os nécrosés) sont effectuées parallèlement au traitement. Si 
l’OH semble aider à la cicatrisation, elle ne permet pas de guérir seule des lésions 
ostéoradionécrotiques [28]. Outre un certain nombre d’inconvénients (lourdeur logistique et du 
traitement, coûts élevés, traumatismes dus à la pression, etc.), l’efficacité de l’OH est remise en doute 
par une étude en double aveugle avec un groupe contrôle placebo [56]. 
2.1.2. Le protocole PENTOCLO 
En 2002, Delanian et Lefaix complètent la définition de l’ORM en ajoutant la notion de 
développement d’un tissu fibrotique [38]. Ils proposent un nouveau protocole médicamenteux 
incluant une phase de stérilisation microbienne puis une phase anti-oxydante et antifibrotique. La 
phase de stérilisation antimicrobienne associe les prises d’antibiotiques, d’antifongiques et de 
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corticoïdes. La seconde phase, anti-oxydante et anti-fibrotique donne son nom au protocole 
PENTOCLO et est basée sur l’association de trois médicaments : la PENtoxifyline, le TOcophérol et le 
CLOdronate. 
L’utilisation de la pentoxifyline associée au tocophérol (antioxydant) rétablirait un équilibre local 
en réduisant significativement la fibrose induite par l’irradiation, entraînant une réactivation de la 
cicatrisation ostéoblastique. L’utilisation du clodronate, un biphosphonate non aminé, limite la 
résorption ostéoclastique en réduisant le temps de vie des ostéoclastes [32,38]. Le protocole 
PENTOCLO est de plus en plus utilisé dans les cas d’ORM peu étendues (stades I et II selon Notani et 
al. [40]) et présente des résultats prometteurs : accompagné de séquestrectomies répétées il améliore 
le pronostic du patient. Que ce soit en traitement exclusif ou combiné à des chirurgies, il permet une 
cicatrisation rapide et définitive des muqueuses et de la peau tout en favorisant une néoformation 
osseuse lente et progressive. Les médicaments utilisés sont facilement disponibles à un prix 
raisonnable et bien tolérés par les patients [32,37,38]. 
Même si les résultats préliminaires sont encourageants, ils doivent être confirmés par une étude 
comprenant un plus grand nombre de patients avec un groupe contrôle. 
2.2. Les traitements non conservateurs 
Si les ORM peu étendues (stade I selon Notani et al. [40]) peuvent être traitées uniquement par 
des thérapies conservatrices, le traitement des ORM plus sévères (stades II et III selon Notani et al. 
[40]) nécessite des actes chirurgicaux lourds. Des séquestrectomies avec recouvrement par lambeaux 
ou des chirurgies interruptrices avec ou sans reconstruction sont indispensables. 
2.2.1. Les chirurgies non interruptrices  
Lors de l’apparition d’une nécrose osseuse, le corps met en place un processus physiologique 
d’encapsulation du tissu osseux nécrosé par des tissus inflammatoires jusqu’à son expulsion, nommée 
la séquestration. Elle peut être spontanée ou effectuée chirurgicalement.  
Pour les ORM étendues, des séquestrectomies plus larges voire des mandibulectomies non 
interruptrices sont nécessaires pour enlever la zone nécrosée de l’os et laisser de l’os sain ou en voie 
de cicatrisation (seule la zone nécrosée est enlevée et la mandibule garde sa continuité). Ce geste 
chirurgical est effectué sous couverture antibiotique adaptée aux prélèvements osseux et nécessite 
dans la majorité des cas le recours à une reconstruction par lambeaux de couverture provenant d’une 
zone non irradiée pour restituer une étanchéité buccale. 
2.2.2. Les chirurgies interruptrices 
En cas de lésion osseuse plus profonde ou de fracture pathologique de l’os mandibulaire, une 
chirurgie plus radicale avec une mandibulectomie interruptrice est nécessaire, avec ou sans 
reconstruction. Les mandibulectomies interruptrices sans reconstruction se font de plus en plus rares 
car elles sont très handicapantes fonctionnellement et esthétiquement pour le patient. Dans la 
majorité des cas une reconstruction par lambeau libre, préférentiellement osseux, est réalisée dans le 
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même temps. Les lambeaux libres osseux sont les plus utilisés et apportent une revascularisation 
locale. Les sites donneurs non irradiés sont choisis en fonction de la forme et de la taille du lambeau 
nécessaire, les plus utilisés étant le lambeau de péroné et de crête iliaque [57,58]. Le lambeau libre 
osseux permet ainsi d’assurer une continuité de la mandibule et facilite la réhabilitation par prothèse 
(posée sur la gencive) voire par implants dentaires (fixés dans l’os) [59].  
En résumé, pour les ORM de stades précoces (I selon Notani et al. [40]) un traitement conservateur 
est privilégié. Il repose sur l’hygiène de la cavité orale - arrêt du tabac, remise en état, soins 
bucco-dentaires, voire arrêt de l’alimentation orale - accompagné du protocole PENTOCLO, d’une 
antibiothérapie et d’antifongiques adaptés aux prélèvements osseux. L’ajout de l’OH et d’un 
traitement chirurgical par séquestrectomie et couverture par lambeau local sont à discuter et à mettre 
en place si nécessaire. Ce traitement conservateur a montré une efficacité dans 25 à 44% des cas [60]. 
Pour les ORM plus évoluées (stade II et III selon Notani et al. [40]), le recours à un traitement chirurgical 
avec mandibulectomie est requis avec, si possible et en fonction de la perte de substance, une 
reconstruction microchirurgicale. 
Le traitement de défauts osseux et des pathologies qui y sont liées demeure un challenge pour les 
chirurgiens. Pour de grands défauts osseux, dits défauts critiques, le processus de remodelage osseux 
n’est pas suffisant pour permettre le comblement du défaut. C’est le cas pour les patients atteints 
d’ORM sévère ayant subi une résection osseuse interruptrice ou une mandibulectomie. La recherche 
dans le domaine biomédical s’est intéressée au développement de biomatériaux comme substituts 
osseux.
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III. Les biomatériaux pour la reconstruction osseuse 
Dans cette partie, le terme biomatériau est dans un premier temps défini, puis les différents types 
de biomatériaux utilisés pour la reconstruction osseuse sont présentés. Enfin, l’état des recherches 
effectuées pour le développement de substituts osseux pour le traitement de l’ostéoradionécrose est 
détaillé en se basant sur une revue de la littérature.  
1. Définition et généralités 
La Société Européenne des Biomatériaux (ESB) a établi la définition des biomatériaux comme des 
« matériaux destinés à interagir avec des systèmes biologiques pour évaluer, traiter, augmenter ou 
remplacer tout tissu, organe ou fonction du corps », lors de la 2nde conférence de consensus sur la 
définition des biomatériaux à Chester (U.K.) en 1992. Cette définition met en avant le contact du 
biomatériau avec les tissus hôtes sans dissocier les implants des dispositifs médicaux (lentilles de 
contact, poches de dialyse, etc…).  
Dans le cas des biomatériaux utilisés pour la substitution osseuse, plusieurs caractéristiques sont 
nécessaires au développement d’un biomatériau osseux « idéal » pour la reconstruction osseuse [61].  
1.1. Biocompatibilité 
La première de ces propriétés est la biocompatibilité. La définition de ce terme évolue au cours du 
temps au fil des nouvelles découvertes effectuées sur les biomatériaux. Historiquement un matériau 
était considéré biocompatible s’il était inerte, i.e. qu’il n’impliquait aucune réponse biologique. Cette 
définition a ensuite peu à peu évolué et intègre maintenant une notion de réponse biologique positive. 
En 1999, Williams propose la définition suivante : « capacité d’un biomatériau à remplir la fonction 
désirée dans le cadre d’une thérapie médicale, sans provoquer d’effets indésirables locaux ou 
systémiques chez le bénéficiaire de cette thérapie, mais générant la réponse cellulaire ou tissulaire 
bénéfique la plus appropriée à la situation et en optimisant les performances cliniques de cette 
thérapie » [62]. Ce terme a été plus généralement défini par l’ International Union of Pure and Applied 
Chemistry (IUPAC) en 2012 pour les polymères comme la « capacité à être en contact avec un système 
vivant sans produire d’effet indésirable » [63] et l’Organisation internationale de normalisation (ISO) 
en 2018 précise pour les dispositifs médicaux (ISO 10993-1), la notion de  « capacité à produire une 
réponse hôte appropriée dans une application spécifique ». Ainsi les études ne portent plus seulement 
sur des matériaux non toxiques inertes, elles se sont également orientées vers des matériaux non 
toxiques bioactifs. 
1.2. Bioactivité : ostéoconduction, ostéoinduction et ostéogénèse 
La bioactivité possède différentes définitions suivant le domaine dans lequel elle est utilisée. Ainsi, 
dans le domaine des polymères appliqués à la biologie, elle est définie par l’IUPAC comme étant la 
« capacité d’une substance à entraîner une réponse d’un système vivant » [63]. Concernant le domaine 
des biomatériaux inorganiques, la bioactivité est définie comme la capacité à induire une réponse 
 
III. Les biomatériaux pour la reconstruction osseuse  
43 
biologique spécifique à l’interface biomatériau/tissu hôte permettant la formation de liaisons entre le 
tissu et le matériau (ISO 23317 et [64,65]). 
Dans le cas des substituts osseux, la bioactivité est étroitement liée à l’ostéointégration, la 
capacité du matériau à se lier au tissu hôte sans couche de tissu fibreux [66].  
Les réponses biologiques les plus intéressantes à promouvoir par le biomatériau dans le cadre de 
la réparation et/ou reconstruction osseuse sont l’ostéoconduction, l’ostéoinduction et l’ostéogénèse :  
- L’ostéoconduction est définie comme la capacité d’un matériau au contact de tissus osseux 
sains à servir de support pour guider la néoformation osseuse et permettre la formation d’une 
interface intime et solide [67]. Elle dépend étroitement de la porosité du matériau (taille et 
forme), de la surface spécifique et de l’état de surface du biomatériau qui vont jouer sur la 
migration et la colonisation cellulaire et vasculaire du substitut à partir des tissus sains. 
- L’ostéoinduction représente la faculté d’un biomatériau à induire le recrutement et la 
différentiation de cellules locales permettant la formation d’une matrice osseuse 
minéralisable en site non osseux [67]. Ainsi un biomatériau ostéoinducteur stimule les cellules 
progénitrices présentes dans les tissus environnants de la zone d’implantation et entraîne leur 
différentiation en cellules osseuses. Cette capacité est fortement liée à la présence de facteurs 
de croissance comme les protéines morphogénétiques osseuses (BMP, Bone Morphogenetic 
Proteins) et les cytokines qui sont soit associées au matériau soit présentes dans les fluides 
biologiques environnants.  
- L’ostéogénèse est permise par la présence de cellules ostéoformatrices, comme les 
ostéoblastes, capables d’induire une néoformation osseuse. Un biomatériau ostéogénique 
contiendrait des cellules ostéoformatrices ou permettrait leur recrutement pour induire une 
néoformation osseuse rapide à l’intérieur ou à la surface du biomatériau. 
La porosité devient alors un paramètre clé dans le design de biomatériaux pour la reconstruction 
osseuse. En effet, les capacités d’ostéoconduction, d’ostéoinduction et d’ostéogénèse sont 
dépendantes de la capacité des cellules et des vaisseaux sanguins à coloniser le matériau permettant 
ainsi l’apport de nutriments et de facteurs de croissance et l’évacuation des déchets métaboliques 
cellulaires. La présence de pores interconnectés de la taille des différentes entités biologiques est donc 
nécessaire pour stimuler la néoformation osseuse. Giannoudis et al. ont ainsi démontré que la porosité 
optimale pour des substituts osseux doit être comprise entre 150 et 500 µm [68]. Les travaux de 
Druecke et al. montrent ainsi que la croissance vasculaire est plus rapide pour des scaffolds ayant des 
pores de taille supérieure à 250 µm que pour ceux avec des pores plus petits [69]. Cette taille de pores 
peut également être corrélée à la limite de diffusion de l’oxygène, seules les cellules à moins de 200 µm 
d’un capillaire peuvent être alimentées en oxygène [70]. Il a également été montré que la présence 
d’une porosité inférieure à 5 µm en plus de la macroporosité pouvait jouer le rôle de 
« micro-réservoirs » pour les facteurs de croissance et ainsi permettre d’atteindre localement les 
concentrations seuils à partir desquelles ils stimulent les cellules et donc le formation osseuse [71]. 
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1.3. Stabilité mécanique 
Le substitut osseux doit aussi permettre de maintenir une stabilité mécanique au niveau du défaut 
osseux. Pour que la néoformation osseuse et le remodelage osseux aient lieu dans les meilleures 
conditions possibles, un soutien mécanique et un contact permanent entre le biomatériau et le tissu 
osseux hôte sont nécessaires. Ainsi il faut adapter les propriétés mécaniques des substituts à la zone 
d’implantation (porteuse ou non porteuse) et à la nature de l’os à remplacer. De plus, le processus 
d’ostéointégration, par lequel se forment les liaisons entre l’implant et l’os, est stimulé par la présence 
de contraintes mécaniques entre les deux matériaux (biomatériau et tissu hôte). Si le substitut est le 
seul à absorber les contraintes mécaniques, la régénération osseuse peut ne pas être stimulée [17,67]. 
1.4. Résorbabilité 
Les substituts osseux résorbables ont pour vocation de servir de support à la néoformation 
osseuse et de disparaître au fur et à mesure que l’os nouveau croît. La résorbabilité des biomatériaux 
in vivo est un paramètre à ne pas négliger lors du choix des matériaux utilisés.  L’optimisation du taux 
de résorption du biomatériau permet de minimiser le temps de cicatrisation osseuse. Deux approches 
principales sont utilisées afin de contrôler la résorption des substituts osseux [72]. La première est 
basée sur l’optimisation de la géométrie du matériau pour créer des pores interconnectés. La maîtrise 
de la porosité, et donc de la surface spécifique, permet ainsi de contrôler la résorbabilité du matériau 
par dégradation chimique ou par l’action d’enzymes tout en favorisant sa colonisation par les cellules 
et les vaisseaux sanguins. La deuxième approche consiste à modifier chimiquement les matériaux pour 
contrôler leur dégradation. Par exemple dans le cas des polymères, il est possible de modifier leur 
vitesse de dégradation en jouant sur leur taux de cristallinité (synthèse de polymères semi-cristallins). 
Dans le domaine des métaux, même si généralement la résorbabilité n’est pas recherchée (prothèse 
de hanche par exemple), de nouveaux dispositifs médicaux métalliques résorbables ont été 
développés où la corrosion est contrôlée par ajout d’éléments d’alliage [73–75]. Pour les céramiques, 
la combinaison de l’hydroxyapatite stœchiométrique inerte avec des phosphates de calcium plus 
réactifs thermodynamiquement (par exemple le phosphate tricalcique , TCP) permet de varier les 
vitesses de dissolution tandis que pour les bioverres la résorption peut être contrôlée par ajout d’ions 
modificateurs de réseau diminuant ainsi la connectivité du réseau. 
Au-delà de ces propriétés idéales du substitut osseux, il est aussi nécessaire de raisonner en terme 
d’industrialisation et d’application clinique des biomatériaux synthétisés. Il faut alors tenir compte du 
changement d’échelle, de la possibilité de les stériliser sans les dégrader et d’adapter le biomatériau à 
la taille du défaut osseux humain à combler (à l’état de recherche les matériaux élaborés sont testés 
chez le petit animal). 
2. Les biomatériaux pour la reconstruction osseuse 
Malheureusement, les solutions actuellement disponibles en chirurgie clinique pour le 
comblement et la réparation de défauts osseux peinent à réunir l’ensemble des propriétés énumérées 
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précédemment. Les plus utilisés, tissus osseux naturels puis substituts osseux synthétiques (métaux, 
polymères, céramiques et bioverres), sont décrits succinctement ci-après. 
2.1. Les greffes de tissus osseux 
La greffe de tissu osseux est la deuxième transplantation la plus effectuée après la transfusion 
sanguine. Cela représente plus de 2 millions de greffes annuellement dans le monde [76]. Les greffes 
de tissus autologues (issus du patient) ou allogènes (issus d’un autre individu) sont les substituts osseux 
les plus utilisés actuellement en chirurgie clinique (orthopédie, maxillo-facial).  
L’autogreffe ou greffe autologue consiste à implanter un greffon osseux issu d’un autre site 
anatomique du même individu. Elle est considérée comme le « gold standard » et comme le substitut 
osseux de référence lors du développement de nouveaux biomatériaux. Cependant, la reconstruction 
osseuse par greffe autologue possède un certain nombre d’inconvénients. Deux sites opératoires sont 
nécessaires, augmentant le temps de l’intervention chirurgicale et de nombreux risques au niveau du 
site donneur ont été relevés (douleurs, risques d’infection et de morbidité, perte sanguine importante) 
et les quantités et la forme du greffon sont limitées [77,78]. 
Une des alternatives à l’autogreffe est le recours à l’allogreffe ou greffe allogène. Cela consiste à 
prélever le greffon sur un individu de la même espèce mais possédant un patrimoine génétique 
différent. Comme précédemment, l’intégration est rapide et efficace. Mais, outre des quantités 
disponibles limitées et des risques de morbidité de la zone prélevée chez le donneur, s’ajoute le risque 
de rejet et de transmission virale. Ainsi, l’allogreffe est la meilleure alternative à l’autogreffe pour le 
moment, mais les greffons proviennent dans la majorité des cas de banques de tissus spécialisées dans 
leur préparation et conditionnement afin de limiter les risques infectieux [78,79]. 
Les différents désavantages des greffes de tissus osseux ont rendu nécessaire le développement 
de substituts osseux synthétiques comme solution alternative. Les matériaux les plus étudiés et utilisés 
sont les métaux et leurs alliages, les polymères, et les céramiques et les verres bioactifs. 
2.2. Les métaux et alliages 
Les propriétés mécaniques des métaux (tenue mécanique, stabilité, module élastique élevé, 
résistance à la fatigue, etc…) les rendent attractifs pour la reconstruction osseuse en site porteur. Les 
métaux et leurs alliages constituent la première génération d’implants synthétiques dans le domaine 
orthopédique, les plus utilisés étant composés principalement d’acier inoxydable, d’alliages de titane, 
de cobalt ou de tantale [80]. Ces implants sont biocompatibles mais inertes (non bioactifs) et non 
résorbables, ils n’induisent pas de néoformation osseuse par résorption progressive [81]. 
2.3. Les polymères 
Les polymères sont des matériaux couramment utilisés dans le domaine des dispositifs médicaux ; 
ils sont notamment connus pour la grande versatilité de leurs propriétés physiques et mécaniques et 
pour leur facilité de mise en forme. Deux catégories de polymères peuvent être distinguées : les 
polymères non dégradables et les polymères dégradables. 
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Les polymères non dégradables sont des polymères résistants aux différents types de dégradation 
pouvant avoir lieu dans un environnement biologique (hydrolyse, oxydation, etc…). Leurs propriétés 
mécaniques modulables en fonction de leur masse molaire et de leur cristallinité ainsi que les 
différentes possibilités de mise en forme existantes en font des matériaux intéressants pour des usages 
permanents. Parmi les plus utilisés dans le domaine du comblement/réparation osseuse se trouvent 
le polyéthylène à haute densité (HDPE), le poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA) et le 
poly(tétrafluoroéthylène) (PTFE).  
Le HDPE est régulièrement utilisé comme implant osseux pour la hanche, le genou, comme 
prothèses articulaires [82,83] et dans la reconstruction maxillo-faciale [84,85] pour leur grande 
résistance mécanique. Il est commercialisé par plusieurs entreprises par exemple sous les noms 
OMNIPORE® [86] ou MEDPOR® [87]. Le PMMA est employé comme ciment orthopédique pour la 
reconstruction articulaire, pour fixer les endoprothèses [88,89] (commercialisé par exemple sous le 
nom CEMFIX 3® [90]), pour traiter des fractures vertébrales (vertébroplastie, cyphoplastie [91–93]) 
mais aussi sous forme d’implants pour le comblement osseux [94,95] ou comme guide notamment 
dans la méthode des membranes induites [96]. De même l’une des utilisations les plus répandues du 
PTFE est sous forme de membrane servant de guide pour la reconstruction osseuse [97,98]. 
Cependant, dans le cadre de la reconstruction de défaut osseux, l’utilisation de biomatériaux qui 
se résorbent en parallèle de la néoformation osseuse serait préférable. Ainsi, les polymères 
dégradables sont plus largement étudiés et peuvent être divisés en deux groupes : les polymères 
naturels et les polymères synthétiques.  
Les polymères naturels possèdent une bonne biocompatibilité et des propriétés biologiques 
intéressantes [99]. Leur résorption est provoquée par dégradation enzymatique dont la cinétique peut 
être contrôlée en jouant sur leur réticulation. Parmi les polymères naturels les plus utilisés, il est 
possible de distinguer les protéines et les polysaccharides. Ils peuvent être utilisés comme revêtements 
d’implants pour améliorer les propriétés de ces derniers ou dans le cadre de l’ingénierie tissulaire 
osseuse, basée sur la combinaison de matériaux et produits biologiques (facteurs de croissance, 
cellules, médicaments, substances actives, etc…). 
Le collagène est l’une des protéines les plus étudiées. Ce polymère naturel est abondamment 
présent dans le corps humain, il est un des composants majoritaires de la matrice extracellulaire, et 
possède des propriétés mécaniques intéressantes [100]. Sa mise en forme peut prendre différents 
aspects grâce à sa solubilité dans les solutions aqueuses, allant de la membrane pour guider la 
formation osseuse [101], à l’hydrogel vecteur ou non de matériel biologique [102,103]. Les 
polysaccharides, eux, sont des macromolécules constituées de monosaccharides reliés par des liaisons 
glycosidiques. Les plus utilisés pour la reconstruction osseuse sont l’acide hyaluronique et le chitosan. 
L’acide hyaluronique est un glycosaminoglycane ayant la capacité de promouvoir l’angiogenèse et de 
modérer l’inflammation locale [104]. Il est couramment utilisé sous forme de gel ou revêtement 
comme vecteur de principes actifs dans l’ingénierie tissulaire [105,106], notamment pour la 
reconstruction osseuse [107,108]. Le chitosan est un dérivé de la chitine, issu de coquilles de crustacés 
ou de champignon. Il est connu pour posséder des propriétés antibactériennes et antifongiques et 
pour stimuler la croissance cellulaire [109]. Dans la réparation osseuse, il est principalement utilisé 
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sous forme de scaffold [110,111] ou de nanofibres [112,113]. Malgré leurs propriétés biologiques 
intéressantes, ces matériaux naturels possèdent des cinétiques de dégradation rapides et une 
disponibilité limitée augmentant leur coût, notamment pour l’acide hyaluronique [114–116].  
Depuis une trentaine d’années, l’utilisation de polymères biodégradables synthétiques est 
devenue une pratique courante dans le domaine biomédical pour essayer de pallier les inconvénients 
des polymères naturels. Ceux possédant le plus fort potentiel pour la réparation osseuse sont les 
polyesters aliphatiques [117,118]. Les polyesters aliphatiques comme le poly(acide lactique) (ou 
polylactide, noté PLA), le poly(acide glycolique) (PGA), la poly(ε-caprolactone) (PCL) et leurs 
copolymères sont parmi les plus étudiés en raison de leur biocompatibilité, biodégradabilité et la 
versatilité des techniques de mise en forme existantes. De plus, des dispositifs médicaux à base de ces 
polymères sont approuvés par la Food and Drug Administration (FDA) aux Etats-Unis [119]. Le PLA est 
principalement obtenu par le biais de ressources renouvelables par polycondensation d’acide lactique 
ou par polymérisation par ouverture de cycle (ROP, Ring Opening Polymerization) de lactide. Il existe 
sous différentes formes en fonction de l’isomérie des monomères utilisés pour sa synthèse : le 
poly(L-lactide) (PLLA), le poly(D-lactide) (PDLA) et le poly(D,L-lactide) (PDLLA), en variant les isomères 
utilisés et leur quantité il est possible de maîtriser la cristallinité du polymère synthétisé. Il est plus 
précisément présenté dans la partie 0. Le PGA est synthétisé par ROP du glycolide, il est très cristallin 
et possède une vitesse de dégradation élevée. Le poly(lactide-co-glycolique) (PLGA), un copolymère 
synthétisé à partir de PLA et de PGA, est préféré dans la conception de biomatériau car il permet un 
meilleur contrôle de la vitesse de dégradation en variant le ratio de monomères utilisés [120]. La PCL 
est un polymère semi-cristallin et fortement hydrophobe, elle possède une vitesse de dégradation 
lente qui en fait un bon implant sur du long terme [118]. Elle est souvent utilisée en combinaison avec 
d’autres polymères. Dans le domaine de la réparation osseuse, ils sont employés comme scaffolds 
[121–125] ou comme membranes [97,126–129] guidant la néoformation. Leurs propriétés mécaniques 
et de dégradation peuvent être modulées en jouant sur les motifs monomères les composant, leur 
masse molaire et leur cristallinité [130–132]. 
Cependant, les propriétés mécaniques et la bioactivité de la majorité des polymères sont limitées. 
Ils sont donc largement utilisés dans la conception de matériaux composites en les associant avec 
d’autres matériaux comme les céramiques et verres pour accroître leurs propriétés voire obtenir des 
effets de synergie. 
2.4. Les céramiques et verres bioactifs 
Les biocéramiques et les bioverres font également partie des substituts osseux étudiés ces 
dernières décennies. Les biocéramiques peuvent être scindées en deux générations : les céramiques 
inertes et les céramiques bioactives et biodégradables. À ces matériaux inorganiques s’ajoutent aussi 
les bioverres ou verres bioactifs. 
Les biocéramiques inertes les plus employées sont l’alumine (Al2O3), la zircone stabilisée (ZrO2) et 
les composites alumine-zircone (ZTA, ATZ) pour leur biocompatibilité et leur résistance élevée à l’usure 
et à la corrosion. Elles sont majoritairement utilisées dans des sites porteurs pour leurs propriétés 
mécaniques, par exemple pour des têtes de prothèses totales de hanche ou de genoux ou dans les 
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implants dentaires [133]. Ces matériaux ne forment pas de liaisons avec l’os et sont maintenus par 
ancrage mécanique grâce notamment à la rugosité de leur surface qui pourra supporter l’os néoformé. 
Comme les métaux elles ne présentent pas de bioactivité et une capsule fibreuse se forme autour de 
l’implant. 
Les biocéramiques bioactives et biodégradables sont des matériaux inorganiques dégradables 
induisant une réponse biologique grâce à leur surface très réactive. Cette réponse est étroitement liée 
à l’interface et aux interactions entre la surface des biomatériaux et les tissus hôtes. Elles sont 
biocompatibles et la majorité sont ostéoconductrices [134]. Parmi les céramiques biodégradables, les 
plus développées industriellement pour le comblement et la réparation osseuse sont l’hydroxyapatite 
(HA), le phosphate tricalcique β (β-TCP), les céramiques biphasées (BCP) (obtenues par un mélange de 
ces deux derniers composants). L’hydroxyapatite est intéressante pour la reconstruction osseuse [135] 
car sa composition est proche de celle du minéral osseux. Afin de le mimer au mieux et de favoriser la 
néoformation osseuse, il est possible de synthétiser des hydroxyapatites substituées, pouvant être 
utilisées comme revêtement d’implants osseux [136,137]. Le phosphate tricalcique est plus soluble 
que l’HA et se dégrade plus rapidement, rendant son utilisation intéressante pour la régénération 
osseuse [138,139]. Les céramiques biphasées allient les caractéristiques de chacun de ses composants, 
avec une importante bioactivité permise par la solubilité du TCP et une stabilité à long terme grâce à 
la présence de l’HA [140–142].  Ces biocéramiques sont utilisées sous différentes formes : bloc massif 
ou poreux [138–140,142], revêtement [136,137], ciment ou solution injectable [143–147]. Elles sont 
biocompatibles, ostéoconductrices et partiellement biorésorbables [148]. 
Les verres bioactifs sont des matériaux inorganiques amorphes synthétisés à partir d’oxydes 
formateurs de réseaux. Les plus courants dans le domaine biomédical sont les verres de silice (formés 
à partir de SiO2), les verres borate (formés à partir de B2O3) et les verres phosphate (formés à partir de 
P2O5). Ils contiennent également des oxydes modificateurs de réseaux, comme par exemple le CaO et 
le Na2O principalement utilisés pour diminuer la température de fusion, les rendant biodégradables 
par diminution de la connectivité du réseau vitreux et leur conférant des propriétés bioactives. 
D’autres éléments peuvent être ajoutés afin de contrôler leur dissolution ou pour obtenir des 
propriétés biologiques spécifiques. La libération d’ions constitutifs du verre, en particulier les ions 
calcium et phosphates, lors de leur dégradation permet (i) la formation de liaisons intimes avec les 
tissus via la formation d’apatite biomimétique interfaciale [149], (ii) la stimulation des  cellules 
osseuses [150]. Les premiers verres développés dans le domaine de la réparation osseuse sont les 
verres bioactifs à base de silice contenant du CaO, du Na2O et du P2O5, qui malgré son rôle de formateur 
de réseau diminue la connectivité de la matrice de silice. Le plus utilisé cliniquement est le 45S5® 
Bioglass développé par Hench [151]. Bien que moins développés, les verres phosphate sont aussi très 
étudiés pour la reconstruction osseuse, la présence d’ions phosphate et calcium libérés au cours de la 
dissolution de ces verres jouant un rôle important dans la néoformation osseuse [152]. Les verres 
borates sont moins étudiés que les deux précédents dans le domaine de la réparation osseuse ; ils 
présentent souvent des capacités de biodégradation intéressante mais peu de bioactivité, même s’il a 
été démontré que le bore a un rôle non négligeable dans la néoformation de tissus osseux [153]. Les 
verres bioactifs à base de silice, ou bioverres, sont plus précisément décrits dans la partie V.2.4 de ce 
chapitre. 
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Malgré leur bioactivité, leur ostéoconduction et biodégradation, les céramiques bioactives et 
biodégradables ainsi que les bioverres possèdent de faibles propriétés mécaniques limitant leur 
utilisation au comblement de défauts osseux de petite taille et en sites non porteurs. 
3. Point sur les biomatériaux pour le traitement de l’ostéoradionécrose 
mandibulaire. 
Concernant le traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire, malgré ses limitations, la 
reconstruction par lambeau libre reste la solution la plus utilisée par les chirurgiens. Quelques travaux 
de recherche dans le domaine des biomatériaux portent sur le traitement de défauts osseux causés 
par l’ORM, mais les résultats ne sont pas suffisants pour autoriser leur utilisation systématique pour 
des cas cliniques. En effet, dans la littérature seules deux études présentent des résultats intéressants 
de reconstruction osseuse par biomatériaux après ORM chez l’humain. Les autres travaux étudient 
principalement la reconstruction osseuse en territoire irradié chez l’animal mais les disparités entre 
les modèles animaux et les protocoles d’irradiation utilisés ne permettent pas de conclure sur 
l’efficacité des matériaux utilisés et/ou de les comparer. 
Chez l’humain, deux études ont montré des résultats de reconstruction osseuse utilisant à la fois 
des biomatériaux et l’ingénierie tissulaire dans le cadre de cas cliniques d’ORM. En 2009, Zwetyenga 
et al. ont présenté un travail portant sur la reconstruction osseuse dans un premier temps d’un défaut 
mandibulaire chez le lapin sur des tissus non irradiés, puis dans le cas de patients atteints d’une 
ostéoradionécrose sévère [96]. Ils ont démontré qu’une reconstruction mandibulaire est possible en 
utilisant la technique des membranes induites : dans un premier temps le défaut osseux est comblé 
avec une membrane de poly(méthacrylate de méthyle) qui sert à maintenir l’espace du défaut osseux 
pendant qu’une membrane synoviale se forme autour du défaut. Par la suite, une seconde chirurgie 
est effectuée, la membrane en poly(méthacrylate de méthyle) est enlevée et la cavité est comblée 
avec un greffon d’os iliaque spongieux autologue mélangé avec un substitut osseux macroporeux de 
céramique BCP (75% HA, 25% β-TCP). Les résultats préliminaires de l’étude animale ont montré que la 
présence du biomatériau permet de limiter la quantité d’os autologue, et donc de diminuer le risque 
de morbidité du site donneur, et d’améliorer l’ostéoinduction en réduisant la résorption du greffon. 
Ces résultats ont encouragé les auteurs à appliquer leur protocole à 4 patients atteints d’ORM et ayant 
subi une mandibulectomie segmentaire. Sur les 4 patients, deux ont développé des infections quelques 
jours après la chirurgie malgré un traitement antibiotique. Les deux autres patients ont présenté une 
reconstruction réussie avec la présence d’os cortico-spongieux. La membrane a joué un rôle de 
barrière mécanique protégeant le substitut osseux et un rôle biologique en produisant des cytokines 
vasculaires. En 2010, Mendonça et Juiz-Lopez ont démontré que l’utilisation combinée d’un 
biomatériau céramique (HA + β-TCP) et de cellules souches et ostéoprogénitrices issues de la moelle 
osseuse du patient cultivées in vitro permettent une reconstruction osseuse efficace dans le cas 
d’ostéoradionécroses mandibulaires ou maxillaires sévères [154]. Les résultats de leur étude sur 3 
patients ont montré que la combinaison du biomatériau et des cellules souches a permis la création 
d’un environnement ostéogénique favorisant l’adhésion, la division et la différentiation cellulaire. Le 
substitut osseux contenant des cellules souches et ostéoprogénitrices a également favorisé la 
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régénération nerveuse, vasculaire et dermique. Bien que prometteurs, ces cas isolés ne permettent 
pas de conclure sur l’utilisation de biomatériaux dans le cas d’ORM chez l’homme. 
Chez l’animal, la reconstruction osseuse en territoire irradié a été plus étudiée, mais les 
différences entre les modèles animaux et les protocoles d’irradiation appliqués ne permettent pas 
d’effectuer une comparaison qualitative ou quantitative. En 1998, Howard et al. ont montré des 
résultats intéressants de reconstruction osseuse sur des défauts sur le museaux de lapins, irradiés ou 
non, comblés avec des disques d’hydroxyapatite contenant ou non un facteur de croissance de type 
BMP-2 (Bone Morphogenetic Protein). Les résultats ont démontré une augmentation de la formation 
d’os nouveau en présence de BMP-2 en site irradié ou non [155]. La même année, Würzler et al. ont 
présenté des résultats encourageants de reconstruction osseuse de défauts dans la calvaria de rats 
préalablement irradiés puis comblés avec du collagène I associé à de la BMP-2 [156]. Cependant la 
cicatrisation du défaut n’était pas totale. En 2008, Espitalier et al. ont étudié la reconstruction osseuse 
de défauts osseux sur les membres postérieurs de rats en modèle irradié [157]. Les résultats de l’étude 
ont montré que la reconstruction osseuse la plus efficace était permise par le comblement du défaut 
avec un mélange de granules de BCP et de moelle osseuse entière. Jin et al. ont présenté en 2015 une 
étude sur un modèle in vivo d’ORM chez le rat avec irradiation [158] montrant que l’hydrogel d’acide 
hyaluronique vecteur de cellules souches mésenchymateuses et de BMP-2 permet une reconstruction 
osseuse efficace. Cependant, la majorité de ces études utilisent des BMP dont l’utilisation est 
controversée dans le cas de traitement de défauts osseux post-cancers. En effet, les BMP auraient 
tendance à favoriser les récidives tumorales [159–161].  
Actuellement, il n’existe donc aucune solution « matériau » fiable pour traiter l’ostéoradionécrose 
mandibulaire. Parmi les biomatériaux développés pour le comblement osseux et la réparation osseuse, 
les scaffolds composites se présentent comme une solution alternative aux greffes de tissus osseux.
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IV. Les scaffolds composites polymère/céramique et polymère/bioverre 
L’os peut être considéré comme un matériau composite naturel présentant une architecture 
poreuse comme vu dans la partie I.1. Afin de se rapprocher au mieux de sa structure et de pallier aux 
différents inconvénients de chaque matériau présenté précédemment, des scaffolds composites ont 
été développés en accord avec les exigences décrites pour les matériaux de substitution osseuse (III.1). 
Ils combinent deux matériaux (parfois plus) possédant des natures, morphologies et propriétés 
différentes afin d’améliorer les propriétés biologiques, mécaniques et la mise en forme du substitut 
final. Les différentes propriétés sont contrôlables en jouant sur les constituants et leur concentration, 
ainsi que sur la technique de mise en forme pour obtenir des structures poreuses maîtrisées. La 
porosité fait partie des paramètres clé dans la conception de substituts osseux. Cette partie présente 
dans un premier temps la notion de « scaffolds composites » puis étudie plus précisément les 
différents types de scaffolds composites à matrice polymère et renfort céramique ou bioverre ainsi 
que les procédés utilisés pour leur mise en forme. 
1. Les scaffolds composites 
Les scaffolds composites sont des biomatériaux poreux développés pour servir le comblement et 
la reconstruction osseuse. La présence de pores interconnectés, de la taille des éléments biologiques, 
s’est avérée être indispensable pour permettre la colonisation et prolifération cellulaire nécessaire à 
la néoformation osseuse [68]. Les travaux récents ont montré que les scaffolds composites sont une 
solution intéressante pour le traitement de défauts osseux grâce à leur capacité à mimer la structure 
de l’os et à fournir un environnement 3D permettant l’adhésion, la prolifération et la différentiation 
des cellules osseuses. En plus des propriétés recherchées pour un biomatériau pour la substitution 
osseuse comme la biocompatibilité (III.1.1), la bioactivité (III.1.2), les propriétés mécaniques (III.1.3) et 
la résorbabilité (III.1.4) ; le scaffold « idéal » pour la substitution osseuse doit également être 
poreux [162,163]. La porosité du scaffold doit être composée de pores interconnectés permettant la 
diffusion et la migration cellulaire. Dans l’idéal la porosité doit être bimodale avec de la « petite » 
porosité (< 5 µm) augmentant la surface spécifique et les interactions cellules/scaffold [71] et avec de 
la macroporosité de la taille des éléments biologiques tels que les cellules (150-500 µm) pour la 
migration cellulaire et l’angiogenèse [68], tout en conservant des propriétés mécaniques suffisantes 
pour assurer son rôle de maintien.  
Si des scaffolds ont été développés à partir de métaux, de polymères, de céramiques ou de 
bioverres utilisés seuls, leur mise en forme a montré de nombreuses limitations. Cet inconvénient 
limite leur utilisation seul en tant que substitut osseux. Des scaffolds composites ont alors été élaborés 
dans le but de mimer la matrice extracellulaire et de correspondre au mieux aux propriétés biologiques 
et physico-chimiques naturelles de l’os. De nombreuses recherches se sont ainsi focalisées sur le 
développement de composites métal/métal, métal/céramique, céramique/céramique, mais les plus 
étudiés pour la substitution osseuse restent les composites à matrice polymère avec des renforts 
inorganiques en céramique ou bioverre en cohérence avec la constitution du tissu osseux assimilé à 
un composite organique/inorganique à matrice collagénique.  
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2. Les différents types de scaffolds composites polymère/céramique ou 
polymère/bioverre 
Il est possible d’élaborer différent types de scaffolds composite en variant la manière dont les 
différents constituants sont associés. Les types de scaffolds pour la reconstruction osseuse les plus 
étudiés sont présentés ci-après.  
2.1. Les scaffolds polymères chargés  
Les scaffolds composites composés d’une matrice polymère chargée avec des renforts 
inorganiques sont de loin les plus étudiés. L’ajout de renfort dans la phase polymère permet ainsi 
d’augmenter les propriétés mécaniques et la bioactivité des scaffolds poreux tout en ayant plus de 
possibilités pour la mise en forme du biomatériau poreux grâce à la ductilité du polymère. Les renforts 
sont généralement sous la forme de microparticules ou de nanoparticules. L’utilisation de 
nanoparticules, ayant une plus grande surface spécifique, permet d’augmenter la bioactivité par 
comparaison aux microparticules et d’obtenir une meilleure homogénéité dans le matériau [164–167]. 
L’utilisation de phosphate de calcium comme renforts a largement été étudiée pour des matrices 
polymères, notamment à base de PLLA [168–170] et de PLGA [171,172] avec des mises en forme 
principalement par lixiviation de particules, fabrication additive et par séparation de phase induite 
thermiquement. Des scaffolds composites ont également été élaborés en utilisant des bioverres 
comme renforts dans différentes matrices polymères telles que le PLLA [173–175], le PDLLA [176,177], 
le PLGA [177,178] par exemple, avec des mises en forme dans la majorité des cas par séparation de 
phase induite thermiquement. Les différentes méthodes utilisées pour l’élaboration de tels scaffolds 
sont détaillées dans la sous-partie 3.  
2.2. Les scaffolds hybrides 
Parmi les matériaux composites, il est possible de distinguer les matériaux dits hybrides. Ces 
derniers sont caractérisés par une interpénétration des réseaux organique et inorganique par le biais 
d’interactions intermoléculaires. L’absence d’interface dans ces matériaux leur confère une excellente 
homogénéité et une meilleure stabilité. En effet dans les composites classiques, les deux phases se 
dégradent à des vitesses différentes pouvant provoquer des instabilités mécaniques [179]. Le contrôle 
des liaisons covalentes entre les réseaux organique et inorganique va également permettre de 
moduler leurs propriétés de dégradation et mécaniques [180]. Deux groupes de matériaux hybrides 
sont distingués en fonction de leurs interactions : les hybrides de classe I possédant des interactions 
faibles entre les deux phases et les hybrides de classe II ayant des interactions fortes entre les chaînes 
organiques et inorganiques. Différents scaffolds hybrides ont ainsi été élaborés dans le but d’améliorer 
la stabilité des matériaux [181–183]. 
2.3. Les scaffolds polymères à revêtement inorganique 
Des scaffolds composites peuvent être obtenus en déposant un revêtement inorganique, 
composé de biocéramique ou de bioverre, à la surface d’un scaffold polymère. L’ajout de cette couche 
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inorganique rend ainsi le scaffold bioactif et améliore ses propriétés mécaniques. Des études ont porté 
sur le développement de scaffolds en collagène [184–186], en PLGA [187], PLLA [188–190] revêtus 
d’une couche de phosphates de calcium (principalement de l’hydroxyapatite) et de scaffolds en PDLLA 
avec des bioverres [191]. Les procédés de revêtement les plus utilisés sont le trempage dans une 
barbotine et le trempage selon la méthode « biomimétique » en milieu aqueux ; ils sont présentés 
dans la partie 3.3. 
2.4. Les scaffolds inorganiques à revêtement polymère 
A l’opposé, il existe également des scaffolds poreux de céramiques ou de bioverres qui sont 
recouverts d’une couche de polymère pour moduler les propriétés de dégradation et améliorer les 
propriétés mécaniques des scaffolds composites. Les études portent sur des scaffolds en phosphates 
de calcium revêtus avec du PLGA [192] et des scaffolds à base de bioverre recouverts de collagène 
[193], de gélatine [194] et de PDLLA [195]. Motealleh et al. ont étudié l’effet de différents revêtements 
polymériques (PCL, PLLA, gélatine, alginate et chitosan) sur les propriétés mécaniques et biologiques 
in vitro de scaffolds en Bioglass® [196].A l’opposé, il existe également des scaffolds poreux de 
céramiques ou de bioverres qui sont recouverts d’une couche de polymère pour moduler les 
propriétés de dégradation et améliorer les propriétés mécaniques des scaffolds composites. Les études 
portent sur des scaffolds en phosphates de calcium revêtus de PLGA [192] et des scaffolds à base de 
bioverre recouverts de collagène [193], de gélatine [194] et de PDLLA [195]. Motealleh et al. ont étudié 
l’effet de différents revêtements polymériques (PCL, PLLA, gélatine, alginate et chitosan) sur les 
propriétés mécaniques et in vitro de scaffolds en Bioglass® [196]. 
Des matériaux hybrides ont également été développés en recouvrant des scaffolds en 
hydroxyapatite avec un revêtement composite de PLA et d’hydroxyapatite [197] ou contenant du PLGA 
et des bioverres [198]. De même des scaffolds poreux à base de bioverre ont été revêtu d’une couche 
composite de gélatine contenant des nanoparticules de bioverre [194]. L’utilisation de tels composites 
comme revêtements permet la formation d’apatite en milieu biologique à la surface du scaffold.  
Les procédés pour revêtir les scaffolds sont principalement du trempage et de l’infiltration sous 
vide du polymère dans le scaffold, ils sont détaillés dans la partie 3.3. 
3. Les procédés de mise en forme des scaffolds composites 
Plusieurs procédés de mise en forme existent pour l’élaboration de scaffolds pour des applications 
biomédicales. Les plus utilisés pour le développement de scaffolds polymères à renfort inorganique 
pour la reconstruction osseuse sont présentés ci-après.  
3.1. La lixiviation de particules (Solvent Casting-Particle Leaching) 
La lixiviation de particules est la méthode traditionnelle de mise en forme pour les scaffolds 
poreux ; elle est basée sur la dissolution du polymère dans un solvant organique et l’ajout, dans le cas 
de composites avec des charges, des renforts inorganiques. Un agent porogène, le plus souvent sous 
la forme de sels (particulièrement des particules de NaCl, de sucre ou de gélatine), est ajouté à la 
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suspension avant de couler le tout dans le moule de la forme souhaitée. Le solvant est ensuite évaporé 
pour donner la matrice polymère solidifiée. Les agents porogènes sont évacués par dissolution lors du 
processus de lavage, laissant de la porosité où ils étaient situés (Figure 1.9). La taille et la forme de la 
porosité peuvent être ainsi contrôlée en ajustant la taille, la forme et la nature des particules utilisées 
comme porogène. Le choix du solvant de lavage doit être adapté pour dissoudre les porogènes sans 
abîmer la matrice [199]. Afin d’obtenir une porosité interconnectée, il est possible de fritter les 
particules de porogène entre elles et de couler ensuite la solution de polymère ou la suspension 
composite sur le réseau formé par les particules. 
 
Figure 1.9. Représentation schématique de la mise en forme de scaffold par lixiviation de particules.4 
Cette technique permet d’avoir un bon contrôle de la forme et de la taille de la porosité, variant 
entre environ 30 et 300 µm [200], en jouant sur la nature et les dimensions des agents porogènes 
(inorganique ou organique). Il est possible d’atteindre une porosité interconnectée proche de 90%, 
cependant l’élaboration est limitée à des structures 3D de faible épaisseur souvent isotropes 
[201,202].  
3.2. La séparation de phase induite thermiquement (Thermally induced phase 
separation) 
De nombreuses appellations se retrouvent sous cette catégorie de mise en forme. Les différentes 
variantes reposent sur l’utilisation de ce phénomène par différentes communautés scientifiques, sans 
pour autant que le principe diffère. 
Dans ce manuscrit, cette catégorie de procédés de mise en forme est associée aux méthodes 
basées sur la formation d’une seconde phase dans la solution initiale (ou suspension pour des 
céramiques ou bioverres) en solidifiant le solvant par transfert de chaleur, généralement un 
refroidissement. La formation des cristaux de solvant entraîne la formation de deux phases en 
repoussant les constituants de la solution (ou suspension) dans les espaces interstitiels entre les 
cristaux. Une fois le solvant totalement solidifié, il est évacué par sublimation. Les pores sont une 
réplique des cristaux de solvant, laissant ainsi place à un matériau poreux. Dans le cas de l’élaboration 
de scaffolds composites, les renforts inorganiques sont directement ajoutés au polymère dissout 
formant une suspension composite [203–205].   
Agent porogène
Mélange 
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Cette technique de mise en forme rassemble ainsi l’ice-templating, l’une des dénominations les 
plus utilisées pour les procédés utilisant l’eau comme solvant, la lyophilisation (freeze-drying), la 
séparation de phase ou le freeze-casting. Ce dernier se démarque par la volonté d’orienter la 
solidification du solvant pour obtenir des matériaux présentant une porosité anisotrope [203–205] et 
permet d’inclure des solvants autres que l’eau. La Figure 1.10 représente les directions de solidification 
selon si le matériau est mis en forme par trempage dans le cadre d’une technique de TIPS à 
solidification aléatoire (TIPS-RS, random solidification) ou par freeze-casting (à solidification orientée) 
et les schémas des scaffolds poreux obtenus.  
 
Figure 1.10. Représentation schématique d’une solidification aléatoire dans le cas d’une mise en forme par 
TIPS-RS par trempage et d’une solidification unidirectionnelle pour une mise en forme par freeze-casting et 
schéma des scaffolds obtenus. 
Le volume de la porosité ainsi que sa taille et sa forme peuvent être modulés en modifiant la 
nature du solvant, la concentration de la solution (ou suspension), la taille des renforts inorganiques 
et les conditions de solidification. Les solvants ne présentent pas tous la même forme de cristaux 
solides, leur morphologie peut aussi varier en fonction de la température de solidification. De plus, la 
température de fusion variant en fonction des solvants, l’ajustement de la température de 
solidification est nécessaire pour pouvoir contrôler la taille de la porosité en jouant sur les phénomènes 
de germination et croissance des cristaux de solvant. Enfin la direction de solidification permet 
d’obtenir une macroporosité interconnectée orientée, conférant des propriétés anisotropes au 
biomatériau élaboré [204,205]. 
Ces techniques permettent d’obtenir des scaffolds composites avec de grands volumes de 
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requiert dans un certain nombre de cas l’utilisation de solvants organiques et le temps pour obtenir le 
scaffold est plus long qu’avec les autres procédés (pouvant aller jusqu’à 2 jours pour la séparation de 
phase par solidification et entre 12 heures et 4 jours de lyophilisation, suivant les procédés et les 
solvant utilisés) [172,202,206].  
3.3.  Les techniques de revêtement 
 Des scaffolds polymères ou inorganiques peuvent être obtenus en suivant les différentes 
techniques présentées précédemment puis respectivement revêtus d’une couche inorganique ou de 
polymère pour améliorer les propriétés mécaniques ou la bioactivité. Le procédé le plus utilisé est 
l’immersion, représenté sur la Figure 1.11. 
Pour les composites polymères à revêtement inorganique, les principales techniques de dépôt de 
la couche inorganique utilisées sont l’immersion dans une barbotine et l’immersion « biomimétique » 
qui se sont avérées être plus efficaces que le dépôt par électrophorèse [191,202,207]. L’immersion 
dans une barbotine12 consiste à tremper le scaffold en polymère dans une suspension stable chargée 
en particules de céramique ou de bioverre [150,188,191]. L’immersion « biomimétique » consiste elle 
à immerger le scaffold polymère dans une solution de type fluide corporel simulé (simulated body fluid 
(SBF)) pour permettre la formation d’une couche d’apatite biomimétique à la surface du polymère 
[190]. Cependant cette méthode est chronophage (≈ 21 jours), la quantité déposée est limitée par la 
sursaturation de la solution et ne permet pas toujours d’obtenir une bonne reproductibilité  [207].  
 
Figure 1.11. Schéma du principe de revêtement de scaffolds par immersion dans une barbotine inorganique ou 
dans une solution de polymère.4 
Dans le cas du dépôt d’une couche de polymère à la surface de scaffolds poreux inorganiques, la 
méthode la plus courante est l’immersion du scaffold dans une solution de polymère, l’ensemble est 
ensuite séché pour évaporer le solvant. Afin de permettre l’incorporation de la solution de polymère 
dans la porosité du scaffold, l’infiltration peut être effectuée sous vide [192,197]. 
Cette méthode est connue pour sa simplicité, cependant la dispersion des composants 
inorganiques et la viscosité des solutions de polymère doivent être contrôlées rigoureusement pour 
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assurer un revêtement homogène à la surface de tous les pores du matériau macroporeux. Il faut 
également tenir compte de la réduction de la taille des pores, voire parfois leur obstruction, causées 
par l’ajout du revêtement.  
3.4. La fabrication additive  
La fabrication additive rassemble les techniques de fabrication de scaffolds 3D couche par couche 
assistées par ordinateur. Le design des scaffolds est effectué grâce à des logiciels de conception 
assistée par ordinateur (CAO) puis le scaffold est élaboré couche par couche. Il existe à l’heure actuelle 
de nombreuses techniques de mise en forme par impression 3D, les plus utilisées pour la mise en forme 
de composites étant la fusion sur lit de poudre, la photopolymérisation en cuve et l’extrusion de 
matière  [208]. Ces techniques permettent d’obtenir des scaffolds avec des porosités allant jusqu’à 
90 %, des propriétés mécaniques proches de celles de l’os spongieux et des propriétés biologiques 
améliorées [209–211]. 
Ces techniques de mise en forme permettent un bon contrôle de la porosité et de sa taille grâce 
à la conception assistée par ordinateur. Il est ainsi possible, en passant par l’imagerie médicale, de 
reproduire la structure du tissu hôte à remplacer. Cependant, ces méthodes peuvent être compliquées 
à mettre en place suivant les propriétés physiques des constituants utilisés. De plus les tailles des pores 
et des parois sont limitées car étroitement liées à la taille des composés initiaux (ex : particules) et aux 
paramètres de l’appareillage (taille de la buse, du laser, etc…) [202,208].  
Les matériaux choisis pour l’élaboration des scaffolds nanocomposites dans le but d’améliorer le 
traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire sont présentés dans la partie suivante.
 
CHAPITRE 1. Etat de l’art 
58 
V. Les matériaux et le procédé choisis : scaffolds nanocomposites 
poly(D,L-lactide)/bioverre élaborés par freeze-casting 
Dans le but d’améliorer la prise en charge des patients atteints d’ORM, ce travail de thèse 
s’intéresse au développement de scaffolds nanocomposites à matrice polymère chargée avec des 
nanoparticules de bioverre. L’IUPAC (2009) définit un nanocomposite comme un matériau composite 
dont au moins une des phases possède au moins une dimension nanométrique [212].  
Le poly(D,L-lactide) (PDLLA), connu dans le domaine des biomatériaux pour sa biocompatibilité et 
sa biodégradabilité modulable, a été choisi comme matrice. Les renforts utilisés pour la conception 
des scaffolds nanocomposites sont sous forme de nanoparticules de bioverre afin d’apporter de la 
bioactivité au scaffold composite et d’améliorer ses propriétés mécaniques. Le procédé de 
freeze-casting, permettant de contrôler la morphologie de la porosité a été choisi. 
Cette partie présente dans un premier temps les constituants du scaffold nanocomposite, le PDLLA 
et les nanoparticules bioverres : leur synthèse, leurs propriétés et leur utilisation dans le domaine 
biomédical sont ainsi décrits. Puis les méthodes permettant l’amélioration de la répartition des 
renforts dans la matrice polymère sont étudiées. Enfin, le procédé de mise en forme par freeze-casting 
et les paramètres influençant la structure poreuse sont détaillés. 
1. La matrice polymère : poly(D,L-lactide) 
Le polymère choisi comme matrice pour le développement des scaffolds composite est le 
poly(D,L-lactide) (PDLLA). 
1.1. Le polylactide 
1.1.1. Généralités 
Le polylactide (ou poly(acide lactique)), noté PLA, est un polyester aliphatique linéaire 
principalement obtenu à partir de ressources renouvelables (fermentation d’amidon de maïs ou de 
saccharose de betteraves). C’est un polymère hydrophobe de la famille des thermoplastiques. Sa 
biocompatibilité, sa biodégradabilité et ses propriétés mécaniques intéressantes l’ont rendu attrayant 
pour de nombreuses applications, principalement dans le domaine biomédical et des emballages 
alimentaires [213,214]. 
Historiquement, le PLA était synthétisé par polycondensation à partir de monomères acide 
lactique obtenus par fermentation lactique. Cependant cette voie de synthèse implique des réactions 
longues à des températures élevées avec un mauvais contrôle de la taille des chaînes de polymère et 
ne permet pas l’obtention de polymère de haute masse molaire. Les polymères obtenus par cette 
première voie de synthèse sont usuellement nommés poly(acide lactique). Une deuxième voie de 
synthèse a ainsi été développée à partir du monomère lactide issu de la cyclisation de l’acide lactique 
(par oligomérisation puis dépolymérisation [215]). Le polylactide (PLA), est alors synthétisé par 
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polymérisation par ouverture de cycle (ROP) du lactide permettant d’atteindre de hautes masses 
molaires (Schéma 1.1). 
 
Schéma 1.1 Voies d’obtention du PLA par polycondensation ou par polymérisation par ouverture de cycle. 
Le lactide existe sous trois formes stéréo-isomériques (Schéma 1.2) de par la présence de carbones 
asymétriques dans sa structure chimique : le L-lactide ayant une conformation R,R ; le D-lactide une 
conformation S,S et le MESO-lactide une conformation R,S. Ce dernier ne doit pas être confondu avec 
le D,L-lactide qui lui correspond à un mélange racémique de L-lactide et de D-lactide [214,216]. 
 
Schéma 1.2. Formes stéréo-isomériques du lactide. 
La polymérisation du L-lactide et du D-lactide mène respectivement à la synthèse de poly(L-lactide) 
(PLLA) et à du poly(D-lactide) (PDLA). L’utilisation du mélange racémique de ces deux monomères, 
appelé D,L-lactide, permet la synthèse du poly(D,L-lactide) (PDLLA). Il est ainsi possible d’obtenir des 
polymères avec des propriétés physico-chimiques différentes selon si un homopolymère ou un 
copolymère est synthétisé et en fonction de la proportion en L-lactide ou D-lactide utilisée dans le cas 
des copolymères [217].  
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1.1.2.  Synthèse de polylactide par polymérisation par ouverture de cycle 
La polymérisation par ouverture de cycle est la voie la plus utilisée pour la synthèse de PLA car elle 
permet un bon contrôle de la polymérisation, et donc des caractéristiques finales du polymère bien 
définies, mais également d’atteindre une gamme de masses molaires plus large que dans le cas de la 
polycondensation. Elle s’effectue en présence d’un amorceur et d’un catalyseur en milieu anhydre en 
solution mais aussi en masse. La nature de l’amorceur et du catalyseur influe sur le mécanisme de la 
polymérisation. Les systèmes catalytiques les plus utilisés sont les systèmes métalliques, mais il est 
également possible d’utiliser des systèmes non-métalliques (catalyse organique) ou des systèmes 
enzymatiques.  
Dans le cas des systèmes catalytiques métalliques, de nombreux complexes à partir de métaux de 
transition ont été développés pour la ROP de lactones cycliques de type lactide. Les complexes à base 
d’aluminium [218,219] et d’étain [214,217,220] ont été les plus largement étudiés. Le plus utilisé reste 
l’octoate d’étain (Sn(Oct)2) pour ses nombreux avantages. En effet, l’octoate d’étain est soluble dans 
les solvants organiques et dans le lactide fondu (permettant de faire des polymérisations en masse). 
Son activité catalytique est très élevée, permettant la synthèse de polymères de haute masse molaire 
ayant de faibles dispersités tout en réduisant le temps de réaction et les réactions de 
transestérification [221]. De plus, la FDA (Food and Drug Administration, USA) l’a approuvé dans 
l’élaboration de dispositifs médicaux ce qui le rend utilisable dans la synthèse de polymères pour le 
domaine médical. Enfin, il est commercial et disponible à grande échelle à un faible coût. Il doit être 
utilisé en présence d’un amorceur porteur d’une fonction alcool permettant l’amorçage de la 
polymérisation.  
Le mécanisme de polymérisation par ouverture de cycle du lactide catalysé par l’octoate d’étain 
n’est toujours pas totalement élucidé. Plusieurs auteurs supposent que lors de la réaction catalysée 
par l’octoate d’étain en présence d’un alcool comme amorceur, la polymérisation s’effectue en suivant 
un mécanisme d’insertion-coordination, présenté sur le Schéma 1.3 [221,222]. 
 
Schéma 1.3. Mécanisme supposé de la polymérisation par ouverture de cycle du lactide par insertion-
coordination avec l’octoate d’étain comme catalyseur et un alcool comme amorceur.  
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Dans un premier temps, l’alcool réagit avec l’octoate d’étain pour former un alcoolate d’étain. 
Ensuite, l’oxygène d’un des carbonyles du lactide se coordonne avec l’étain pour former une liaison 
métal-oxygène. Cette liaison permet à la fois d’augmenter la part nucléophile de l’alcoolate formé à 
partir du catalyseur et la part électrophile du lactide. L’alcoolate d’étain s’insère dans la structure et 
permet l’ouverture de la chaîne du lactide par réorganisation de la structure. Une fois le cycle ouvert, 
la propagation s’effectue de la même manière, la chaîne venant d’être synthétisée devenant alors le 
nouvel amorceur. Les lactides s’ajoutent au fur et à mesure en s’insérant au niveau de la liaison 
étain-oxygène terminale de la chaîne de polymère. A la fin de la réaction, l’alcoolate d’étain est séparé 
de la chaîne par hydrolyse et éliminé lors de la purification du polymère.  
Le développement de nouveaux systèmes de catalyse est toujours étudié. Parmi les catalyseurs 
métalliques, des recherches s’intéressent à l’utilisation de métaux biocompatibles comme le calcium, 
le magnésium ou le zinc, et naturellement présents dans l’organisme [223,224]. De nombreuses études 
ont également porté sur le développement de systèmes catalyseurs non métalliques utilisant des 
amines, phosphines ou des carbènes [225–227]. L’organocatalyse permettrait ainsi de se rapprocher 
des mécanismes de catalyse enzymatiques et de leur efficacité. Le développement de nouveaux 
systèmes catalytiques est toujours largement étudié. Parmi les catalyseurs métalliques, des recherches 
s’intéressent à l’utilisation de métaux biocompatibles comme le calcium, le magnésium ou le zinc, et 
métaux naturellement présents dans l’organisme [223,224]. De nombreuses études ont également 
porté sur le développement de systèmes catalytiques non métalliques utilisant des amines, phosphines 
ou des carbènes [225–227]. L’organocatalyse permettrait ainsi de se rapprocher des mécanismes de 
catalyse enzymatiques et de leur efficacité.  
La polymérisation par ouverture de cycle est une polymérisation vivante et contrôlée qui permet 
la synthèse de polymères d’architectures variées et d’adapter le système catalytique choisi à 
l’application visée. 
1.2. Propriétés du polylactide 
Il est possible de moduler les propriétés du PLA en jouant sur sa teneur en monomères L ou D ainsi 
qu’en variant la masse molaire du polymère. 
Le PLLA et PDLA, composés respectivement uniquement d’unités monomères L et D, sont des 
polymères cristallins tandis que le PDLLA contenant un mélange racémique des deux stéréo-isomères 
est un polymère amorphe. La température de fusion de la phase cristalline se situe autour de 180 °C 
[228–230] et la température de transition vitreuse de la phase amorphe est autour de 60 °C. Au-dessus 
de 6% de monomères D présents dans la matrice L, le polymère devient amorphe [228,231,232]. Le 
ratio de stéréo-isomères présents dans le polymère influe grandement sur les propriétés thermiques, 
mécaniques et de dégradation du polymère. Le PLLA et PDLA, composés respectivement uniquement 
d’unités monomères L et D, sont des polymères cristallins tandis que le PDLLA contenant un mélange 
racémique des deux stéréo-isomères est un polymère amorphe. La température de fusion se situe 
autour de 180 °C [228–230] et la température de transition vitreuse est autour de 60 °C. Au-dessus de 
6% de monomères D présents dans la matrice L, le polymère devient amorphe [228,231,232]. Le ratio 
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de stéréo-isomères présents dans le polymère influe grandement sur les propriétés thermiques, 
mécaniques et de dégradation du polymère.  
Le PLA est connu pour sa grande rigidité (contrainte à la rupture et module d’Young élevés) et sa 
faible élongation à la rupture. Le Tableau 1.3 répertorie les caractéristiques mécaniques du PLLA et du 
PDLLA [117,231,233]. Ses propriétés mécaniques peuvent être modifiées en variant sa cristallinité et  
sa masse molaire [231]. Ainsi, les propriétés mécaniques diminuent quand la proportion des  zones 
amorphes dans le polymère augmente [234].   
Tableau 1.3. Propriétés mécaniques des PLA.  
 PLLA PDLLA 
Nature cristalline Cristallin Amorphe 
Module d’Young (GPa) 4,8 1,9 
Contrainte à la rupture (MPa) 63 - 70 40 - 44 
Déformation à la rupture (%) 5 - 10 3 - 10 
 
1.3. Mécanisme de biodégradabilité 
La dégradation des polymères s’effectue par scission des chaînes selon un procédé d’érosion. Les 
processus permettant la dégradation du PLA sont multiples : hydrolytique, thermique, enzymatique, 
photochimique [213,216]. Les produits de dégradation du PLA sont métabolisés par les cellules ou 
évacués par les voies naturelles [235]. 
La dégradation par hydrolyse est le mécanisme principal de dégradation du PLA (Schéma 1.4). La 
présence de liaisons esters entre les unités monomères permet la rupture des chaînes de polymères 
par réaction avec des molécules d’eau sans qu’aucune catalyse enzymatique ne soit nécessaire [236]. 
Les produits issus de l’hydrolyse sont des oligomères d’acide lactique de plus faibles masses molaires 
voire des monomères d’acide lactique. Les produits de dégradation comportent des fonctions acide 
carboxylique terminales qui vont permettre à la dégradation de se poursuivre par autocatalyse. 
 
Schéma 1.4. Mécanisme de dégradation du PLA par hydrolyse. 
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Le processus d’érosion des polyesters implique un mécanisme complexe. Néanmoins, la 
dégradation peut être décrite selon deux mécanismes (Figure 1.12) [235,237]. À la surface du 
polymère, les oligomères créés lors de l’hydrolyse peuvent plus facilement diffuser dans le milieu, leur 
rôle de catalyseur est limité et leur libération n’influe peu sur le pH du milieu. La surface du polymère 
se dégrade par érosion de surface. A contrario, au sein du polymère, l’hydrolyse provoquée par la 
diffusion des molécules d’eau entraîne la formation de cavités [238]. Les oligomères et monomères 
libérés lors de l’hydrolyse diffusent plus difficilement dans le milieu ; ils restent piégés dans les cavités 
formant un microenvironnement acide permettant l’autocatalyse. Le pH à l’intérieur des cavités est 
contrôlé par les produits de dégradation porteurs de fonctions acido-basiques. L’intérieur du polymère 
se dégrade par érosion de cœur. Cela explique le fait que plus l’épaisseur/le volume des matériaux 
composés de PLA est grande, plus leur vitesse de dégradation est élevée [236]. 
 
Figure 1.12. Schéma des deux mécanismes de dégradation possibles pour les PLAs. Adapté de [239]. 
De plus, les conditions du milieu environnant (pH, température) influent sur la dégradation du PLA 
par hydrolyse. Ainsi, pour un pH neutre, l’érosion de cœur s’effectue plus rapidement que celle de 
surface [240]. Xu et al. ont démontré que dans une solution acide, la dégradation est plus lente qu’à 
pH neutre [241]. La diffusion de l’eau est plus rapide que la diffusion des oligomères internes vers le 
milieu du matériau, l’érosion de cœur est favorisée. Tandis que dans le cas d’une solution basique, la 
dégradation est plus rapide qu’à pH neutre, les acides issus de la dégradation réagissent avec le milieu 
et neutralisent les microenvironnements au cœur du matériau, annulant leur rôle d’autocatalyseurs. 
La dégradation se fait principalement par érosion de surface. Les mêmes auteurs ont également 
montré qu’une hausse de température permet d’augmenter le taux de dégradation du polymère dans 
une solution à pH neutre. La dégradation est 4 fois plus rapide à 37 °C qu’à 25 °C et 40 fois plus rapide 
si la température atteint 60 °C. 
La vitesse de dégradation est également étroitement liée à la masse molaire et à la nature 
cristalline du polymère [242,243]. En effet, les régions cristallines sont très hydrophobes, elles 
possèdent une cinétique d’adsorption d’eau plus lente que les zones amorphes, rendant par 
conséquent la dégradation hydrolytique plus lente. Ainsi, il est estimé qu’un PLLA (cristallin) se dégrade 
totalement entre 2 à 5 ans tandis que pour un PDLLA (amorphe) la durée de dégradation est évaluée 
entre 2 à 12 mois [131,132,244]. En environnement biologique, il semblerait que les enzymes 
participent à la dégradation du polymère, cependant leur action n’est pas complètement élucidée. Il 
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l’augmentation du taux de dégradation, ou bien qu’elles participent indirectement en accélérant 
l’évacuation des produits de dégradation [245,246].   
1.4. Le polylactide dans les biomatériaux 
Ses propriétés de biodégradation et biocompatibilité font du PLA un matériau de choix pour des 
applications dans le domaine biomédical. Il fait partie des polymères synthétiques les plus étudiés et 
utilisés comme biomatériaux avec le poly(acide glycolide) et leur copolymère le 
poly(lactide-co-glycolique) [117].  
Le PLA et ses dérivés sont utilisés pour différentes applications biomédicales grâce à leurs 
propriétés modulables en fonction du ratio d’unités monomères D intégrées dans sa structure. Il est 
ainsi possible d’adapter le temps de dégradation du polymère à l’application visée ou au tissu hôte à 
remplacer. Ainsi, les différents PLAs sont utilisés comme fils de suture résorbables [247,248], pour de 
la libération de principes actifs [249,250] ou dans la mise en forme de matériaux composites ou 
hybrides pour la reconstruction osseuse [251–253]. 
Dans cette revue bibliographique, nous nous concentrons sur l’utilisation du PLA et de ses dérivés 
comme matrice polymère pour l’élaboration de scaffolds composites. Le développement de matériaux 
composites permet d’améliorer les propriétés du biomatériau en combinant les avantages du PLA à 
ceux d’autres matériaux, principalement les céramiques et bioverres. Ainsi, la présence de la matrice 
polymère simplifie et diversifie les possibilités de mise en forme et la présence de céramiques ou 
bioverrre confère la bioactivité au matériau final. Les techniques de mise en forme de scaffolds 
composites à matrice PLA les plus utilisées sont la séparation de phase (TIPS) 
[191,169,173,174,176,177,206,254], la lixiviation de porogène [253,255,256] et le prototypage rapide 
[170,209,257]. Ces études ont montré que l’ajout de renforts céramique ou bioverre a ainsi permis 
d’améliorer la bioactivité des scaffolds polymères et d’augmenter leurs propriétés mécaniques. 
Au cours de ces travaux, nous avons plus particulièrement choisi de travailler avec du 
poly(D,L-lactide) (PDLLA) comme matrice, largement utilisé dans le domaine des biomatériaux et connu 
pour ses propriétés modulables et sa vitesse de dégradation élevée (résorption complète au bout de 
2 à 12 mois). 
2. Les renforts inorganiques : nanoparticules de bioverre 
Dans le cadre de ces travaux de thèse nous avons choisi d’utiliser des nanoparticules de bioverre 
comme renfort pour l’élaboration de scaffolds composites et plus particulièrement des nanoparticules 
de bioverre binaire SiO2-CaO dopées ou non avec du CuO.  
Les bioverres sont des matériaux bioactifs : ils se résorbent au fur et à mesure de la néoformation 
osseuse et les produits libérés lors de leur dissolution permettent la formation d’une couche 
d’hydroxyapatite à leur surface [151,258]. La bioactivité de ces verres est ainsi directement liée à leur 
vitesse de dissolution et aux rôles biologiques des différents ions alors libérés. Outre leur composition, 
leur taille/morphologie impacte cette dernière. L’utilisation de nanoparticules permet d’augmenter la 
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surface de contact entre les bioverres et les fluides biologiques (surface spécifique) et donc d’accroître 
la bioactivité [259]. 
2.1. Généralités sur les bioverres  
Comme vu précédemment (III.2.4), il existe différents types de bioverres. Dans cette partie nous 
nous concentrons sur les bioverres à base de silice, nommés communément les bioverres. 
Les bioverres, ou verres bioactifs, ont été développés dans les années 1970 par Hench qui 
cherchait à créer un matériau capable de former une interface stable avec les tissus osseux. Il a ainsi 
élaboré le Bioglass® 45S5, un verre d’oxydes SiO2-Na2O-CaO-P2O5 obtenu par fusion. C’est le premier 
exemple dans la littérature de bioverre capable de se lier chimiquement au tissu osseux en créant une 
interface très stable et remarquablement forte ; une étude a montré que la rupture s’opère au sein du 
tissu osseux et non à l’interface tissu/bioverre lors d’un test mécanique [258]. Cette liaison est permise 
par la formation d’une couche d’hydroxyapatite carbonatée analogue à la composition du minéral 
osseux. Ces premiers résultats ont ainsi ouvert la voie à de nombreuses recherches sur les bioverres. 
Le 45S5 est aujourd’hui le bioverre le plus utilisé en milieu clinique, principalement pour de la chirurgie 
orthopédique ou dentaire [65,179].  
Les verres présentent la possibilité d’inclure une grande variété d’éléments dans leur réseau grâce 
aux faibles contraintes stœchiométriques auxquelles ils sont soumis. Il existe ainsi une grande variété 
de compositions possibles de bioverres, les plus étudiés étant ceux dérivant du 45S5. Leur composition 
influe sur leur bioactivité, les différents oxydes utilisés ont un rôle dans la cohésion du réseau vitreux 
et donc sur la résorption du bioverre et les ions libérés lors de la dégradation des bioverres peuvent 
induire des propriétés biologiques spécifiques.  
Les bioverres sont généralement composés de silice et de phosphates qui sont les oxydes 
formateurs de réseau, un réseau désordonné de tétraèdre [SiO4] et [PO4] reliés entre eux par les 
atomes d’oxygène situés à leur sommet. Cependant, même s’il est considéré comme un formateur de 
réseau, le phosphate possédant une connectivité maximale de 3 (contre 4 pour la silice) entraîne une 
diminution de la connectivité du réseau vitreux silicé. Ils contiennent également des oxydes 
modificateurs de réseau, formés à partir d’ions alcalins ou alcalino-terreux, tels que le CaO, le Na2O et 
le K2O. Ces modificateurs de réseaux s’incorporent dans le réseau vitreux en rompant des liaisons 
Si-O-Si et en compensant la charge des oxygènes non-pontants ainsi créée. Leur insertion dans la 
matrice vitreuse affaiblit ainsi la cohésion du réseau vitreux, entraînant une augmentation de la vitesse 
de résorption des bioverres et donc leur bioactivité [65]. Outre les formateurs et modificateurs de 
réseau, les bioverres peuvent également être dopés avec des ions ayant un rôle biologique (cuivre, 
strontium, argent, etc…) [260]. Les oxydes formés sont considérés comme des dopants lorsque les 
quantités incorporées sont faibles, cependant à une plus grande échelle suivant la nature du réseau 
initial ils peuvent avoir un rôle de formateur ou de modificateur de réseau.  L’action de ces ions dopant 
est double : en plus de modifier la structure du réseau vitreux et donc ses propriétés de résorption, 
leur libération lors de la dissolution du bioverre pourra induire une réponse biologique et apporter 
ainsi des propriétés spécifiques et contrôlables. 
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2.2. Méthodes d’élaboration des bioverres 
Les bioverres sont traditionnellement élaborés par un procédé de fusion. Un mélange des 
précurseurs d’oxydes formateurs et modificateurs de réseau est effectué dans un creuset inerte, 
généralement en platine, puis porté haute température (1000 – 1400 °C). Le bioverre est obtenu par 
refroidissement rapide soit dans un moule en graphite soit dans l’eau. Cette méthode d’élaboration 
présente plusieurs inconvénients :  
- Elle nécessite de hautes températures, provoquant la condensation des groupements 
silanol en siloxane et menant à des matériaux denses, diminuant la solubilité du bioverre ; 
- Certaines compositions sont impossibles à obtenir, l’oxyde de sodium est nécessaire pour 
baisser la température de fusion ; 
- Les possibilités de mise en forme et de morphologies sont limitées [179]. 
A partir des années 70, la communauté scientifique s’intéresse plus particulièrement à 
l’élaboration des verres par le procédé sol-gel permettant d’obtenir des matériaux homogènes à basse 
température [261]. Cette voie de synthèse et de mise en forme, basée sur une polymérisation 
inorganique en solution, permet l’obtention de matériaux amorphes par chimie douce : à température 
ambiante et pression atmosphérique dans un milieu aqueux ou hydro-alcoolique. Les bioverres sont 
obtenus à partir de précurseurs alcoxyde et de sels comme les nitrates pour les oxydes modificateurs 
de réseau et les dopants. Le précurseur de silice le plus courant est l’orthosilicate de tétraéthyle (TEOS). 
Les alcoxydes de silicium étant non miscibles à l’eau, la réaction est effectuée dans un co-solvant 
(généralement l’alcool parent de l’alcoxyde). La polymérisation du précurseur, par une succession de 
réactions d’hydrolyse et de condensation, permet la formation d’un sol : une suspension colloïdale de 
particules dans le solvant. Les modificateurs de réseau et les dopants s’insèrent dans le réseau de silice 
en créant des liaisons ioniques par attraction électrostatique. Les réactions de condensation mènent 
à la formation d’un réseau tridimensionnel de silicate emprisonnant le solvant dont la viscosité tend 
vers l’infini, nommé « gel ». Le gel obtenu peut être séché pour éliminer le solvant restant et densifié 
par un traitement thermique (700 °C). 
Les bioverres élaborés par sol-gel diffèrent de ceux obtenus par fusion en termes de structure et 
de bioactivité. Les verres obtenus par procédé sol-gel possèdent un plus grand nombre de 
groupements silanol de surface et présentent une nanoporosité intrinsèque tandis que ceux élaborés 
par fusion sont denses. Cette nanoporosité augmente la surface spécifique des verres et donc leur 
vitesse de dissolution. Ainsi, les verres bioactifs obtenus par voie sol-gel présentent une meilleure 
bioactivité que des bioverres de même composition obtenus par fusion [261].  
L’étape d’hydrolyse étant très lente, due à la stabilité des précurseurs, le recours à un catalyseur 
acide ou basique est nécessaire. Les gels obtenus sont différents en fonction de la nature du catalyseur 
utilisé. À un pH acide, la cinétique d’hydrolyse est plus rapide que celle de la condensation, favorisant 
la croissance du réseau vitreux. Les structures obtenues sont constituées de longues chaînes menant 
à la formation de matériaux massifs (xérogels pouvant être densifiés par traitement thermique ou 
aérogels si le séchage est effectué en conditions supercritiques). Dans le cas d’une réaction à pH 
basique, la cinétique de la condensation devient supérieure à celle de l’hydrolyse, favorisant la 
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germination par rapport à la croissance. La structure obtenue est une suspension colloïdale, menant à 
des objets fractaux puis à un « gel colloïdal » possédant des clusters et de grands pores. A pH basique, 
il est ainsi possible d’obtenir des nanoparticules pour de faibles concentrations en précurseurs, tandis 
que des concentrations plus élevées mènent à la formation de matériaux massifs de grande porosité. 
Ce procédé d’élaboration par voie sol-gel est versatile, il permet d’obtenir des poudres nanoporeuses, 
des monolithes ou des nanoparticules simplement en variant le pH, la nature de l’alcool utilisé comme 
solvant, la quantité de précurseur ou le ratio eau/alcool employés. [179,259]. 
2.3. Mécanisme de bioactivité 
Le terme « bioactivité » est défini par Hench dans le contexte des matériaux bioactifs comme la 
capacité du matériau à induire une réponse biologique positive permettant de créer une liaison intime 
à son interface avec le tissu « hôte » [179]. La bioactivité des bioverres est directement liée à leur 
structure, leur morphologie et leur composition qui affectent leur capacité de dissolution au contact 
des fluides biologiques. Les proportions d’oxydes modificateurs de réseau, comme les oxydes alcalins 
ou alcalino-terreux, affectent la stabilité hydrolytique des bioverres en créant des oxygènes non 
pontants. Les ions libérés par la dissolution des bioverres modifient la composition chimique, le pH et 
l’équilibre de l’environnement local, favorisant la formation de phosphates de calcium à la surface des 
verres. 
Deux mécanismes confèrent aux bioverres leur bioactivité. Le premier repose sur la formation 
d’une couche d’hydroxyapatite carbonatée à la surface des bioverres. Le second mécanisme est lié à 
l’action ostéogénique de certains produits de dissolution sur les cellules osseuses. Ces mécanismes 
physico-chimiques sont permis par la dissolution des bioverres. 
Le mécanisme physico-chimique aboutissant à la formation d’hydroxyapatite carbonatée à la 
surface des bioverres a été décrit en 5 étapes par Saravanapavan et al. dans le cas précis du 45S5 [262] 
mais le même principe est applicable aux autres bioverres.  
Durant l’étape 1, au contact du fluide biologique, un échange rapide entre les ions présents en 
surface des bioverres et les protons du milieu a lieu. Cet échange entraîne la création de groupements 
silanol et une augmentation du pH local. L’augmentation du pH déclenche l’étape 2 en provoquant 
l’hydrolyse des liaisons siloxane de la matrice vitreuse. Cela entraîne une libération de silice soluble 
sous la forme de Si(OH)4 et la formation de nouveaux groupements silanols à l’interface verre/solution. 
Les groupements silanol de surface se condensent pendant l’étape 3. Une couche de gel de silice 
poreuse appauvrie en cations est formée grâce à cette repolymérisation à la surface des verres. L’étape 
4 est initiée par la migration des ions Ca2+ et PO43-, provenant de la dissolution du verre et/ou du milieu, 
à travers cette couche amorphe de silice. Leur accumulation entraîne la formation et la croissance 
d’une couche de phosphate de calcium amorphe. Enfin, l’étape 5 consiste en la cristallisation de cette 
couche amorphe par incorporation d’anions HO- et CO32- menant à la formation d’hydroxyapatite 
carbonatée.  
 
CHAPITRE 1. Etat de l’art 
68 
En milieu biologique, cette couche d’hydroxyapatite devient le siège de réactions cellulaires qui 
aboutissent à une liaison intime entre le biomatériau et le tissu osseux « hôte ». Ces réactions peuvent 
être divisées en 6 étapes. Dans un premier temps, la porosité de la couche d’hydroxyapatite et la 
charge négative des groupements silanol présents permet l’adsorption de protéines et des facteurs de 
croissance en surface. Cela entraîne ainsi l’action des macrophages qui nettoient les zones nécrosées. 
Puis le cycle de remodelage osseux entre en jeu avec l’adhésion des cellules souches 
mésenchymateuses, suivie de la différentiation et la prolifération des ostéoblastes qui vont permettre 
la génération de la matrice extracellulaire. Enfin la fixation est totale après minéralisation de la matrice. 
Le second mécanisme de bioactivité repose sur l’action biologique que peuvent induire les 
différents produits de dissolution des matériaux vitreux. Il est alors possible de développer des 
bioverres avec des propriétés spécifiques en modulant leur composition notamment par dopage. Ainsi, 
en plus des effets des ions Si et phosphate provenant des oxydes formateurs sur l’activité cellulaire et 
la néoformation osseuse [260], il est aussi possible de leur conférer des propriétés antibactériennes 
(Cu, Ag, Zn), anti-inflammatoires (Zn, Sr), angiogéniques (Cu, B, Co) et ostéogéniques (Zn, Mg, Sr, Cu, 
B) [65,260]. Lors de la dissolution de la matrice vitreuse, les ions majeurs et dopants sont libérés dans 
le milieu et permettent des actions biologiques spécifiques. Le contrôle de la libération des dopants, 
en variant la composition et/ou la surface spécifique des bioverres, permet ainsi de moduler leur 
bioactivité. 
Des études ont montré que les produits de dissolution ne participant pas à l’un ou l’autre des 
mécanismes de bioactivité sont évacués par les voies naturelles sans provoquer d’accumulation 
d’éléments dans les organes [263,264]. 
2.4. Synthèse de nanoparticules de bioverre par voie sol-gel 
Les nanoparticules de bioverre sont de plus en plus étudiées dans le domaine biomédical. Leurs 
caractéristiques physiques (petite taille, grande surface spécifique), variables lors de la synthèse, 
permettent de contrôler leur bioactivité (vitesse de dissolution, promotion de la différentiation et 
prolifération cellulaire) [165,167,265].  
Au cours de ces travaux de thèse, nous avons fait le choix de nous concentrer sur la synthèse de 
nanoparticules de bioverre binaire (SiO2-CaO) dopées ou non avec de l’oxyde de cuivre connu pour ses 
propriétés antibactérienne, angiogénique et ostéogénique. Cette sous-partie présente ainsi les 
procédés de synthèse de nanoparticules de bioverre binaire et du dopage au cuivre décrits dans la 
littérature. Après avoir présenté le procédé de Stöber permettant la synthèse de nanoparticules de 
silice, les différentes stratégies d’incorporation des ions calcium et cuivre reportées dans la littérature 
seront présentées. 
2.4.1. Procédé de Stöber 
Le procédé de Stöber est le procédé sol-gel le plus largement utilisé dans la littérature pour 
synthétiser des nanoparticules de silice. Stöber et al. ont développé un procédé contrôlé permettant 
la synthèse de particules sphériques et homogènes en taille (entre 0,05 et 2 µm) par hydrolyse et 
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condensation du TEOS, dans une solution d’alcool contenant de l’eau et de l’hydroxyde d’ammonium 
comme catalyseur [266].  
Les réactions d’hydrolyse et de condensation ont lieu simultanément lors du mélange du TEOS 
avec la solution basique. L’hydrolyse est induite par l’attaque nucléophile de l’atome de silicium par 
les ions hydroxyle présents dans l’eau menant à la formation de groupements silanol (1). La 
condensation des groupements silanol qui peut s’effectuer selon deux mécanismes, l’alcoxolation (2) 
et l’oxolation (3), permet la formation de ponts siloxane (Si-O-Si), formateurs du réseau de silice [267].  
-Si-OR + H2O  -Si-OH + R-OH (1) 
-Si-OR + HO-Si-  -Si-O-Si- + R-OH (2) 
-Si-OH + HO-Si-  -Si-O-Si- + H2O (3) 
La formation du réseau de silice dépend des cinétiques relatives entre l’hydrolyse et la 
condensation. Dans des conditions basiques, la vitesse de condensation est supérieure à celle de 
l’hydrolyse, favorisant ainsi la formation de particules et leur croissance par addition de monomères. 
L’excès en ions hydroxyde dans le milieu réactionnel permet également d’obtenir des particules 
monodisperses en limitant les risques d’agglomération des particules entre-elles [268]. 
Le mécanisme de formation et croissance des particules de silice n’est toujours pas totalement 
élucidé [269].  Deux modèles, basés sur le principe de germination/croissance, sont mis en avant pour 
expliquer les phénomènes physico-chimiques permettant la croissance des nanoparticules. Le premier 
suppose que la croissance des particules de silice soit régie par l’addition de monomère [268] tandis 
que le second suppose que les particules soient obtenues par un procédé d’agrégation contrôlée 
[270,271]. Rapidement, le modèle de l’addition de monomère se base sur un mécanisme dit de La Mer 
[272] supposant que la germination est spontanée et rapide (« burst nucleation ») jusqu’à ce que la 
concentration critique de germination soit atteinte. La croissance des particules est alors permise par 
diffusion ou addition de monomères hydrolysés à leur surface. La croissance se terminerait lorsque la 
concentration en précurseur serait suffisamment faible pour atteindre le seuil de solubilité de 
l’alcoxyde dans le solvant.  
Le modèle d’agrégation contrôlée suppose lui que la germination ait lieu tout au long de la 
réaction et forme des particules dites primaires d’environ 10 nm de diamètre. L’instabilité colloïdale 
de ces particules, due à leur grande surface spécifique, génèrerait des particules dites secondaires par 
agrégation des particules primaires entre elles [270,271,273]. L’obtention de particules avec une 
distribution étroite en taille serait alors permise par un processus d’homogénéisation, appelé 
mûrissement d’Ostwald, durant lequel les agrégats se dissolvent et se re-condensent en consommant 
les particules primaires. 
Il semblerait finalement que les deux mécanismes décrits soient impliqués dans la croissance des 
particules de silice (Figure 1.13). La croissance des particules serait effectuée dans un premier temps 
par agrégation contrôlée. Puis, lorsque la concentration en précurseurs est passée sous le seuil de la 
concentration limite de germination, il est supposé que les irrégularités de surface des particules 
secondaires soient comblées par addition de monomère en surface [274–276]. Une fois que les 
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particules ont atteint leur taille finale, leur charge négative de surface à pH basique (point isoélectrique 
de la silice à pH = 2 [277,278]) permet leur bonne dispersion dans le milieu par répulsion 
électrostatique. Le processus de formation des particules primaires, leur taille et leur structure restent 
cependant encore à préciser. 
 
Figure 1.13. Mécanisme supposé de la formation des particules de silice par le procédé de Stöber. 
2.4.2. Incorporation des cations aux nanoparticules de silice 
Dans le but d’élaborer des bioverres, il est nécessaire d’incorporer des cations aux nanoparticules 
de silice synthétisées par la voie sol-gel. Dans cette étude, nous nous concentrons sur l’ajout d’ions 
calcium et cuivre, intéressant pour leurs propriétés bioactives et biologiques (2.3). 
Les nanoparticules de bioverre binaire SiO2-CaO sont obtenues par modification du procédé de 
Stöber par ajout d’un précurseur de calcium. Les plus étudiés dans la littérature sont le nitrate de 
calcium (Ca(NO3)2), le chlorure de calcium (CaCl2) et le méthoxyethoxyde de calcium (CME). Le plus 
utilisé pour la synthèse de bioverres SiO2-CaO est le nitrate de calcium. Cependant son utilisation 
nécessite un traitement thermique à plus de 400 °C pour permettre l’incorporation du calcium au 
réseau vitreux, l’idéal étant d’atteindre une température supérieure à 600 °C pour éliminer les nitrates 
résiduels [279]. En effet, le nitrate de calcium ne participe pas à la réaction d’hydrolyse-condensation 
permettant la formation des nanoparticules de silice, mais s’adsorbe en surface des nanoparticules. Le 
traitement thermique permet l’élimination des ions nitrate et la diffusion du calcium au sein de la 
matrice vitreuse (Figure 1.14), ce dernier joue alors un rôle de modificateur de réseau en créant des 
atomes d’oxygène non pontant auxquels il se lie par liaison ionique [280]. Le CaCl2 et le CME sont des 
sources alternatives de calcium ne nécessitant pas de traitement thermique. Cependant les résultats 
obtenus montrent que l’utilisation de CaCl2 comme précurseur ne mène pas à une intégration du 
calcium dans le réseau vitreux et qu’il entraînerait même une séparation de phase [281]. Le CME est 
un alcoxyde de calcium ; il entre donc en jeu lors des réactions d’hydrolyse-condensation permettant 
la formation du réseau vitreux. Son utilisation comme source de calcium permet une bonne intégration 
du calcium dans la matrice vitreuse à basse température, cependant il est plus réactif que le TEOS au 
contact de l’eau et il est donc beaucoup plus complexe de contrôler la réaction et d’obtenir des 
nanoparticules avec des distributions de taille étroites [282].  










Figure 1.14. Représentation schématique de l'intégration du calcium dans les nanoparticules de silice à partir 
d’un précurseur sous forme nitrate de calcium 
Deux stratégies de modification du procédé de Stöber ressortent de la revue de la littérature pour 
la synthèse de nanoparticules de bioverres [259]. La première consiste à ajouter le sel de calcium dans 
la suspension colloïdale après la formation des nanoparticules secondaires de silice. Le calcium 
s’adsorbe alors en surface des nanoparticules secondaires, puis il est incorporé par traitement 
thermique. La seconde stratégie consiste à ajouter le précurseur de calcium en même temps que le 
précurseur de silice avant l’augmentation du pH. Les conditions basiques nécessaires à la formation 
des nanoparticules peuvent alors être obtenues selon deux possibilités : soit par ajout de la solution 
de précurseurs dans une solution basique, soit par ajout d’une solution basique à la solution initiale. 
Dans cette stratégie, il est supposé que le calcium s’adsorbe à la surface des nanoparticules primaires 
qui vont ensuite former les nanoparticules secondaires. Le calcium est incorporé au réseau vitreux par 
traitement thermique. Les deux stratégies sont illustrées sur la Figure 1.15.  
Les résultats dans la littérature montrent que l’ajout du nitrate de calcium après la formation des 
nanoparticules secondaires de silice, selon la première stratégie, permet la synthèse de nanoparticules 
de bioverre sphériques, non agglomérées et homogènes en distribution de taille [283,284,279,285]. 
Au contraire, la seconde stratégie, où le nitrate de calcium est ajouté en même temps que le 
précurseur de silice avant l’augmentation du pH de la solution, tend à former des nanoparticules de 
bioverre de morphologie mal définie et agglomérées entre elles, cependant elle permet d’intégrer de 
plus grandes quantités de calcium [165,286–289]. 
Parmi les études les plus récentes utilisant la première stratégie, Greasley et al. ont démontré qu’il 
était possible d’obtenir des nanoparticules de bioverre binaire SiO2-CaO en dispersant des 
nanoparticules de silice synthétisées par le procédé de Stöber dans une solution aqueuse à laquelle 
est ajouté le nitrate de calcium. Ils ont ainsi pu synthétiser des nanoparticules de bioverre binaire 
monodisperses et de taille contrôlée, avec une incorporation homogène du calcium dans la matrice 
vitreuse [279]. Kesse et al. ont étudié l’influence du moment d’ajout du sel de calcium dans la 
suspension de nanoparticules de silice [285]. Lorsque le précurseur de calcium est ajouté moins de 2 
heures après le début de la réaction sol-gel, la morphologie des nanoparticules de bioverre obtenue 
est affectée et les nanoparticules sont fortement agglomérées. Si l’ajout est effectué plus de 2 heures 
après le début de la réaction, cela a peu d’impact sur la taille, l’agglomération ou la morphologie des 
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nanoparticules de bioverre. Cependant, plus le nitrate de calcium est ajouté tard, plus la concentration 
finale dans le bioverre est faible. Dans une autre étude, les mêmes auteurs ont montré qu’au-delà de 
10% molaire de calcium intégré, l’augmentation de la quantité de calcium incorporé n’influe pas sur la 
bioactivité du bioverre binaire [290]. 
 
Figure 1.15. Illustration des stratégies les plus utilisées pour synthétiser des nanoparticules de bioverre binaire 
SiO2-CaO. Adapté de [259]. 
Si le cuivre présente d’intéressantes propriétés biologiques, la synthèse de nanoparticules de 
bioverre dopées avec du cuivre a peu été étudiée dans la littérature. Dans le cas de bioverres obtenus 
par catalyse acide, les précurseurs les plus utilisés sont l’acétate de cuivre [291] et le nitrate de cuivre 
[292,293]. Néanmoins, peu d’études portent sur le dopage de nanoparticules de bioverre synthétisées 
en conditions basiques. Bari et al. ont élaboré des nanoparticules de bioverre binaire (SiO2-CaO) 
mésoporeuses dopées avec du cuivre par voie sol-gel avec une catalyse basique, en utilisant des 
ultrasons [294]. Ils ont ainsi remplacé une partie des ions calcium des nanoparticules par des ions 
cuivre, en utilisant le chlorure de cuivre (CuCl2) comme précurseur. Le CuCl2 a été dissout dans une 
solution de méthanol contenant de l’ammoniaque (pH basique), du bromure de 
cétyletriméthylammonium (tensioactif permettant la formation de mésopores) et du nitrate de 
calcium. Le TEOS dilué dans du méthanol a ensuite été ajouté à cette solution sous agitation par ultra-
sons. Les particules ont été calcinées après centrifugation, lavage et séchage. Les nanoparticules de 
bioverre mésoporeuses obtenues par cette synthèse en une étape présentent des propriétés 
antibactériennes intéressantes. Yang et al. ont synthétisé des nanoparticules de bioverre binaires 
dopées avec du cuivre par modification de surface [295]. Leur protocole est basé sur la modification 
de surface de nanoparticules de bioverre binaire avec de l’argent déjà effectuée par leur équipe dans 
le passé [296]. Brièvement, des nanoparticules de bioverre binaire ont été synthétisées selon une 
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synthétisées ont ensuite été trempées dans une solution aqueuse chauffée contenant du cuivre (le 
précurseur, probablement du nitrate de cuivre, et la température de la solution n’ont pas été précisés). 
Les nanoparticules récupérées par centrifugation ont ensuite été séchées à 60 °C pendant 3 heures 
puis calcinées à 560 °C pour stabiliser la structure. Les résultats de l’étude ne portant pas sur les 
nanoparticules de bioverre dopées avec du cuivre mais sur leur intégration dans un film composite, il 
est difficile de conclure sur l’incorporation du cuivre. Les résultats de l’étude préalable de Kozon et al. 
sur les nanoparticules de bioverre dopées avec de l’argent selon le même protocole ont démontré que 
les nanoparticules obtenues sont sphériques et monodisperses, et que la quantité d’argent incorporé 
augmente avec la température de la solution de nitrate d’argent lors de l’immersion [296]. Enfin, Zheng 
et al. ont proposé une synthèse de nanoparticules de bioverre binaire (SiO2-CaO) dopées avec du cuivre 
basée sur un procédé de Stöber modifié. Les réactions d’hydrolyse-condensation du TEOS ont été 
initiées dans un mélange d’éthanol, d’ammoniaque et d’eau. Les précurseurs de calcium et de cuivre, 
des sels de nitrates, ont été ajoutés après la formation des particules primaires (après 30 min). La 
suspension a ensuite été centrifugée après 90 min de réaction et les particules récupérées lavées, 
séchées et calcinées pour intégrer les cations au réseau. Les nanoparticules obtenues sont sphériques 
et monodisperses en taille, cependant elles présentent des irrégularités de surface. La formation 
d’apatite semble être favorisée en présence de nanoparticules dopées avec du cuivre en comparaison 
avec des nanoparticules de bioverre binaire. Elles permettent une libération d’ions cuivre continue sur 
14 jours [297]. 
2.4.3. Les nanoparticules de bioverre dans les biomatériaux 
Les bioverres présentent des propriétés biologiques intéressantes pour la régénération osseuse 
et l’ingénierie tissulaire. La taille nanométrique des nanoparticules de bioverre améliore leurs 
propriétés biologiques et mécaniques par rapport à celles des particules micrométriques [164–
167,298] ; elles sont de plus en plus étudiées dans le domaine biomédical. Leur faible taille permet 
d’obtenir des surfaces spécifiques plus élevées et donc d’augmenter leur taux de résorption au contact 
des fluides biologiques. La toxicité de telles particules est directement liée à leur taille et la 
concentration de particules internalisées par les cellules [299]. Ainsi il a été montré que des particules 
de silice entre 80 et 400 nm ne présentent pas d’effet cytotoxique sur les cellules tandis que celles 
entre 10 et 30 nm inhibent la différentiation cellulaire au-delà d’une certaine concentration [300]. 
Tsigkou et al. ont obtenus des résultats analogues et ont démontré que des nanoparticules de bioverre 
d’environ 215 nm sont internalisées par des cellules de la moelle osseuse sans provoquer de 
cytotoxicité [284]. 
Les nanoparticules de bioverre sont principalement utilisées comme vecteurs médicamenteux ou 
comme renforts pour des composites à matrice polymère [259]. La combinaison d’une matrice 
polymère avec des nanoparticules permet d’améliorer les propriétés mécaniques des matériaux 
composites élaborés tout en conservant les propriétés de chaque composant, comme la bioactivité 
des verres. L’utilisation d’une matrice polymère permet également de plus grandes possibilités de mise 
en forme, le procédé le plus utilisés pour l’élaboration de composites polymère/bioverre est la 
séparation de phase induite thermiquement [173–176,178,301–306]. L’utilisation de nanoparticules 
de bioverre augmente l’adsorption d’eau des composites [164]. Cela peut aussi permettre de moduler 
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la vitesse de dégradation de certains scaffolds composite, comme ceux à base de polyesters, en 
tamponnant la dégradation par hydrolyse [176,178]. 
3. Méthodes d’association de nanoparticules dans une matrice polymère 
pour améliorer leur dispersion : Concept de « Bricks and Mortar » et 
nanoparticules greffées 
Bien qu’elle permette d’améliorer les propriétés mécaniques et biologiques des matériaux 
composites à matrice polymère, l’utilisation de renforts nanoparticulaires soulève un nouveau 
challenge en termes d’homogénéité. En effet, lors de la mise en forme des scaffolds, les nanoparticules 
tendent à s’agglomérer dans la matrice polymère à cause de leur immiscibilité avec le polymère utilisé 
[307]. Le caractère hydrophile de la surface des nanoparticules entrave leur dispersion dans la matrice 
et entraîne la formation d’agrégats [308]. Une distribution spatiale inhomogène des nanoparticules, 
leur sédimentation ou leur agrégation diminuent les propriétés mécaniques et biologiques des 
scaffolds en créant des zones plus fragiles ou préférentielles de dégradation [309–312]. Ainsi, les 
propriétés mécaniques et biologiques des composites sont étroitement liées à la dispersion homogène 
des nanoparticules de bioverre dans la matrice polymère.  
Généralement, les composites sont préparés par simple mélange des nanorenforts dans la matrice 
polymère sur des durées plus ou moins longues avant la mise en forme. Pour s’affranchir des 
problèmes de distribution non homogènes des particules dans le biomatériau lors de la mise en forme, 
de nouvelles méthodes d’association et de dispersion de nanoparticules ont vu le jour. Cette partie 
présente le concept de « Bricks and Mortar », basé sur la création de liaisons non-covalentes entre la 
matrice et les nanoparticules, et le développement de nanoparticules greffées avec des chaînes de 
polymère de même nature que la matrice.  
3.1.  Le concept de « Bricks and Mortar » 
Le concept de « Bricks and Mortar » consiste à obtenir des structures cohésives grâce à des 
interactions non covalentes entre des nanoparticules (bricks) en utilisant un polymère comme liant 
(mortar). Les interactions non covalentes peuvent être de différentes natures : liaisons hydrogène, 
interactions dipôle-dipôle, interactions électrostatiques, interactions de Van der Waals ou interactions 
hydrophobes entre le polymère (mortar) et les nanoparticules (bricks). Parmi elles, les liaisons 
hydrogène sont déjà connues dans le domaine biologique pour former des systèmes ordonnés comme 
les hélices des structures peptidiques. Afin de pouvoir créer des structures cohésives il est donc 
nécessaire de fonctionnaliser les nanoparticules voire le polymère pour créer des affinités entre les 
deux composants [313]. Cette stratégie « Bricks and Mortar » est basée sur l’interaction des fonctions, 
et notamment des chaines de polymères, greffées sur chacune des nanoparticules entre elles ou avec 
des (macro)molécules « libres » et confère une cohésion à l’édifice formé par ces nanobriques. A l’échelle 
macroscopique, cela permet d’obtenir de forts taux de charges dans ces matériaux composites. Ces 
dernières sont par ailleurs réparties de manière très homogène dans la matrice polymère. En effet, 
(macro)molécules et particules étant déjà associés à l’échelle nanoscopique, le procédé de mise en forme 
du composite ne conduira pas à des ségrégations spatiales classiquement observées entre phases 
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inorganique et organique (agrégation, décantation préférentielle par exemple). La Figure 1.16 
représente schématiquement les procédés permettant la formation d’interactions cohésives 
généralement utilisés en suivant le concept de « Bricks and Mortar » : A) en fonctionnalisant à la fois 
les particules et le polymère pour qu’ils présentent des affinités et se lient par interactions 
non-covalentes, B) en greffant des chaînes de polymère (ou par revêtement) à la surface des 
nanoparticules, l’enchevêtrement des chaînes et les interactions faibles entre les chaînes permettant 
de les relier les unes aux autres. 
 
Figure 1.16. Représentation schématique de différents systèmes cohésifs possibles suivant l’approche « Bricks 
and Mortar » : A) Cohésion par interactions non covalentes (dipôle-dipôle, électrostatique, Van der Waals, etc…) 
entre polymère et nanoparticules complémentairement fonctionnalisés, B) Cohésion de nanoparticules greffées 
avec du polymère par enchevêtrement des chaînes et par liaisons hydrogène. 
Cette approche a été théorisée pour la première fois par Boal et al. [314] qui ont étudié l’utilisation 
de polymères comme liant (mortar) pour contrôler l’assemblage cohésif de nanoparticules d’or 
(bricks). Les particules d’or et le polymère ont été fonctionnalisés afin de présenter des fonctions 
complémentaires pouvant réagir entre elles par liaisons hydrogène. Cette stratégie permet une 
propagation efficace de l’ordre, d’une échelle macromoléculaire à une échelle nanoscopique, durant 
la formation des interactions cohésives grâce à la flexibilité de la structure du polymère qui compense 
les irrégularités des agglomérats. Le processus de cohésion étant régi par un équilibre des effets 
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réseaux créés. Le même groupe a également montré qu’il était possible d’obtenir des systèmes 
cohésifs multi-composants (nanoparticules d’or et de silice avec un polymère) par liaisons 
électrostatiques sur le principe de « Bricks and Mortar » [315,316]. Pan et al. ont montré qu’en utilisant 
l’approche « Bricks and Mortar » avec des nanoparticules d’or et des dendrimères, il est possible de 
contrôler l’espacement interparticulaire en jouant sur la structure du dendrimère [317].  
Shi et al. ont été les premiers à utiliser le concept de « Bricks and Mortar » couplé à une technique 
de mise en forme par séparation de phases (l’ice-templating) pour créer des fibres nanocomposites, 
de diamètre micrométrique, constituées de nanoparticules core-shell (Figure 1.17). La couronne de 
polymère (poly(N-isopropylacrylamide), PNIPAm) des particules permet d’obtenir des fibres avec une 
structure organique-inorganique ordonnée de l’échelle macromoléculaire à l’échelle micrométrique 
[318]. 
 
Figure 1.17. Représentation schématique de l’élaboration de fibres par ice-templating à partir de nanoparticules 
core-shell avec une couronne de PNIPAm suivant l’approche de « Bricks and Mortar ». Adaptée de [318]. 
3.2. Synthèse de nanoparticules de bioverre greffées avec du polymère 
La fonctionnalisation covalente des nanoparticules avec des molécules organiques ou des 
polymères s’avère être une solution efficace pour accroître la compatibilité entre les renforts et la 
matrice polymère et créer des interactions entre les deux composants en suivant le concept de « Bricks 
and Mortar ». Cette fonctionnalisation permet ainsi d’augmenter les propriétés mécaniques et 
biologiques des composites en améliorant la dispersion des nanoparticules dans la matrice 
[307,310,312,319]. 
Le greffage covalent de polymère à la surface des nanoparticules à base de silice est 
principalement effectué en deux étapes. Dans un premier temps, une modification chimique est 
effectuée en utilisant des organosilanes comme agents de couplage, puis les chaînes de polymère sont 
greffées à la surface des nanoparticules via l’agent de couplage.  
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Les agents de couplage utilisés sont des éthoxysilanes tels que le 
méthacryloxypropyltriethoxysilane (MPTS), le 3-glycidyoxypropyltrimethoxysilane (GPTS) et le 
3-aminopropyltriethoxysilane (APTES), ce dernier étant le plus couramment étudié [310,320–325]. Ces 
agents de couplage sont intéressants dans la fonctionnalisation de nanoparticules de silice car ils se 
lient, à une extrémité, de façon covalente à la silice et possèdent à la deuxième extrémité un groupe 
organique fonctionnel pouvant réagir avec d’autres groupements organiques.  
Deux approches existent pour le greffage covalent de polymère :  
- La méthode par « grafting from » où la polymérisation est effectuée in situ avec les 
nanoparticules, modifiées ou non, par polycondensation ou par polymérisation par ouverture 
de cycle. 
- La méthode par « grafting to » où le greffage s’effectue par liaison covalente entre le 
groupement terminal du polymère préalablement synthétisé et une fonction présente en 
surface des nanoparticules. 
Peu d’études portent sur la modification de nanoparticules de bioverre par greffage de PLA à leur 
surface. Liu et al. ont utilisé les deux méthodes pour greffer du PLLA à la surface de nanoparticules de 
bioverre ternaire (SiO2-CaO-P2O5) obtenues par voie sol-gel.  Dans leur première étude, ils utilisent 
l’approche « grafting to » pour greffer des PLLA de faible masse molaire à la surface de nanoparticules 
de bioverre ternaire [312]. Les chaînes de PLLA sont préalablement fonctionnalisées avec du 
diisocyanate d’hexaméthylène (HMDI) puis les nanoparticules de bioverre sont ajoutées à la solution 
pour effectuer le greffage covalent. Dans deux autres études du même groupe de recherche, le 
greffage covalent de PLLA en surface des nanoparticules de bioverre ternaire est effectué par 
« grafting from » [308,326]. La polymérisation par ouverture de cycle de L-lactide, catalysée par de 
l’octoate d’étain, est effectuée directement en présence des nanoparticules de bioverre ternaire qui 
servent de macro-amorceurs. Ces études ont montré que les composites PLLA-bioverre obtenus en 
utilisant les nanoparticules greffées présentent de meilleures propriétés mécaniques et biologiques 
que ceux élaborés avec des nanoparticules non greffées [308,312,326].  
Il existe de nombreuses études sur le greffage de nanoparticules de silice avec du PLA. Dans le cas 
des nanoparticules de silice, la méthode la plus étudiée est le greffage par « grafting from » effectuée 
soit par polycondensation à l’état fondu [327–330], soit par polymérisation par ouverture de cycle en 
utilisant les nanoparticules comme macro-amorceur [331,332]. Les taux de greffage obtenus par cette 
méthode sont plus élevés que ceux obtenus en suivant l’approche par « grafting to ». Wu et al. ont 
greffé des chaînes de PLA par « grafting to » à la surface de nanoparticules de silice, préalablement 
fonctionnalisées avec de l’APTES, en utilisant une réaction d’amidation [333]. Cependant, la méthode 
« grafting to » permet de mieux maîtriser la masse molaire et l’architecture des chaînes de polymère 
[332]. D’autres études proposent une modification des nanoparticules de silice [332] ou des chaînes 
de PLA [334] avec du 2,4-diisocyanatotoluène (TDI) pour améliorer le greffage du polymère à la surface 
des nanoparticules.  
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4. Mise en forme par freeze-casting 
Dans le cadre de ces travaux de thèse nous avons choisi d’utiliser le freeze-casting pour effectuer 
la mise en forme des scaffolds nanocomposites. Ce procédé de mise en forme fait partie des méthodes 
utilisant la TIPS, permettant d’obtenir des structures poreuses interconnectées (IV.3.2). Le 
freeze-casting se démarque des autres techniques par sa capacité à diriger le front de solidification 
pour contrôler l’orientation de la porosité permettant ainsi d’obtenir des scaffolds avec des propriétés 
anisotropes.  
4.1. Généralités 
Le freeze-casting est un procédé de mise en forme polyvalent et respectueux de l’environnement 
basé sur la solidification/sublimation d’un solvant afin d’obtenir des structures macroporeuses. Il peut 
être utilisé pour la mise en forme de nombreux matériaux tels que les polymères, les céramiques et 
les métaux ainsi que leurs composites. L’originalité de ce procédé comparé aux méthodes classiques 
de séparation de phase (IV.3.2) repose sur le contrôle de l’orientation de la solidification. L’architecture 
et les propriétés physiques et mécaniques des matériaux obtenus par freeze-casting sont étroitement 
liées à la morphologie et la direction des cristaux de solvant. Il est donc possible de contrôler 
l’anisotropie de ces propriétés en maîtrisant l’anisotropie de la structure poreuse, en jouant sur les 
paramètres de mise en forme.   
Ce procédé de mise en forme utilise la séparation de phase d’une solution ou suspension par le 
biais de la solidification du solvant. La Figure 1.18 présente schématiquement le processus de 
freeze-casting [204,335]. La suspension de particules (ou solution de polymère ou suspension 
composite) est placée dans un moule fermé par une base froide (a). Le refroidissement de la base 
froide entraîne la germination et la propagation directionnelle des cristaux de solvant (b,i). Les cristaux 
de solvant se forment et croissent dans la direction du gradient de température. Ils servent à la fois de 
gabarit pour la formation de la macroporosité et de vecteur pour l’assemblage cohésif des composants 
en les repoussant du front de solidification vers les espaces inter-cristallins, zones concentrées en 
solutés ou particules (b,ii). Une fois la suspension totalement congelée (b,iii), le solvant est sublimé 
laissant alors apparaître des pores qui ont la forme et la taille des cristaux de solvant (c). Dans les cas 
des suspensions de métaux ou de céramiques, une étape supplémentaire de densification par frittage 
est nécessaire (d) [204,205,335].    




Figure 1.18. Illustration schématique du processus de freeze-casting : a) La suspension de colloïdes de départ 
dans le moule sur une base froide, b) La solidification du solvant avec la germination et la croissance des 
cristaux qui se propagent dans la direction du gradient thermique, c) La structure poreuse obtenue après 
sublimation du solvant et d) Une étape optionnelle de densification peut être effectuée par frittage suivant la 
nature des matériaux mis en œuvre. Adaptée de [204,335].  
Il n’existe pas de dispositif de freeze-casting industriel, les différents groupes de recherche 
s’intéressant à cette technique ont développé leur propre dispositif. Il est généralement composé de 
différents éléments (Figure 1.19) [205,336] :  
- Un moule contenant la solution/suspension, en polymère à faible conduction thermique, en 
général du polytétrafluoroéthylène (PTFE), pour assurer que la solidification soit 
unidirectionnelle. 
- Une base en métal conducteur thermique, principalement en cuivre, fermant le moule et se 
fixant sur le doigt froid. 
- Un doigt froid composé d’un métal ayant une grande conductivité thermique, en principe du 
cuivre, permettant de relier la source froide à la suspension et ainsi de diriger la solidification.  
- Une source froide, la plupart du temps de l’azote liquide. 
- Un ruban chauffant ou un contrôleur thermique, pour contrôler la température du doigt froid 
et donc gérer la vitesse de solidification.  
- Un thermocouple au niveau de la base froide en contact avec la solution/suspension afin de 
connaître la température exacte de solidification et de contrôler la vitesse de solidification. 
La plupart des dispositifs possèdent également des systèmes d’isolation thermique afin de 
contrôler au mieux l’orientation du gradient de température. Il est également possible de faire du 
freeze-casting bidirectionnel en créant un deuxième gradient de température dans une autre direction 
(transversale [337] ou radiale [338]). 
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Figure 1.19. Schéma simplifié d’un dispositif de freeze-casting unidirectionnel. Adapté de [205]. 
4.2. Influence des différents paramètres 
Le freeze-casting est un procédé de mise en forme versatile permettant d’obtenir des structures 
poreuses anisotropes possédant des pores interconnectés de taille, forme et volume contrôlés. Pour 
contrôler la porosité, il est nécessaire de maîtriser la morphologie et la croissance des cristaux de 
solvant. La structure des pores étant une réplique des cristaux formés, elle peut être modifiée en 
variant les conditions de solidification, la nature du solvant et les caractéristiques de la suspension. 
4.2.1. Conditions de solidification 
La solidification du solvant est régie par les deux phénomènes impliqués dans la cristallisation et 
qui sont en compétition : la germination pendant laquelle les cristaux se forment et la croissance, 
pendant laquelle il y a propagation de la solidification. L’étape de solidification est la plus déterminante 
sur la morphologie de la structure poreuse. Ainsi, la température de solidification, la vitesse du front 
de solidification et le temps de solidification sont des paramètres importants.  
Température de solidification 
Lorsque le solvant est aqueux, un sur-refroidissement est nécessaire pour permettre sa 
congélation. Pour un faible sur-refroidissement, lorsque la température de congélation est proche du 
point de fusion, la cinétique de la croissance cristalline est supérieure à celle de la germination : les 
cristaux obtenus sont grands. Lorsque la température de congélation est basse et éloignée du point de 
fusion du solvant, en sur-refroidissement élevé, la germination est cinétiquement favorisée : 
l’échantillon sera constitué de cristaux de petite taille et en plus grand nombre qu’en faible 
Moule en PTFE
Flux de chaleur
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sur-refroidissement. Ainsi, comme la structure des pores est calquée sur celle des cristaux, un faible 
sur-refroidissement mène à de grands pores et « peu » nombreux tandis qu’un sur-refroidissement 
élevé permet d’avoir de nombreux pores de petite taille [204,339]. Dans le cas de l’eau, il est 
également connu que la température de congélation et la sursaturation de molécules d’eau dans 
l’environnement influent sur la morphologie des cristaux de glace obtenus [204].  
Les mécanismes liés à la germination et croissance sont moins bien connus pour les solvants non 
aqueux, mais il est établi que le fonctionnement est proche de celui des solvants aqueux : plus la 
température de solidification est proche du point de fusion, plus les pores obtenus sont grands [339]. 
Vitesse de solidification 
La vitesse de solidification, directement liée au gradient thermique entre la base et le haut du 
moule, joue un rôle sur la structure des pores. Il est possible de contrôler la vitesse de refroidissement 
en faisant varier la température de solidification, en bas du moule, et/ou la température du haut du 
moule afin de contrôler le gradient de température. Dans les dispositifs où la température du haut du 
moule est la température ambiante, le gradient de température et la vitesse de solidification seront 
contrôlés par l’ajustement de la température de solidification à la base du moule.  
Pour des vitesses de solidification élevées, la germination des cristaux est favorisée par rapport à 
leur croissance. De plus, cela permet de maintenir plus facilement une dispersion homogène dans la 
suspension, les particules ou solutés ont peu de temps pour pouvoir se réarranger. Pour les vitesses 
de solidification plus faibles, la croissance est favorisée par rapport à la germination et les particules 
ou solutés ont plus de temps pour se réarranger et se regrouper. Les vitesses élevées mènent à la 
formation de pores de petite taille tandis que les vitesses plus faibles donnent des pores plus grands 
[203,339]. 
Il faut cependant tenir compte que des vitesses trop faibles ou trop élevées empêchent la 
formation de structures poreuses (Figure 1.18). En effet, si la vitesse de solidification est trop faible, le 
front de solidification aura une interface plane, repoussant alors la solution vers le haut au fur et à 
mesure de sa propagation sans permettre la formation de zones concentrées en solutés ou particules 
entre les cristaux. A des vitesses trop élevées, au contraire, les cristaux vont se former si rapidement 
que les particules ou solutés n’auront pas le temps de s’arranger entre les cristaux ni de former les 
murs de la porosité, ils seront piégés à l’intérieur des cristaux de solvant. Ainsi, il est important de 
conserver une interface instable pour obtenir des structures poreuses. Cette instabilité peut-être 
induite par deux mécanismes, le mécanisme dominant n’ayant pas encore été identifié [203,339] :  
- L’instabilité de Mullins-Sekerka : instabilité thermodynamique intrinsèque entre le front solide 
et la suspension/solution. 
- L’instabilité liée à la présence de particules : les particules en amont du front de solidification 
créent des changements locaux de gradient thermique induisant la formation d’une interface 
instable. 
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Figure 1.20. Représentation schématique de la morphologie du front de cristallisation en fonction de la vitesse 
de solidification : a) Front de solidification plan, b) Front de solidification lamellaire avec ségrégation ordonnée 
des particules, c) Emprisonnement des particules dans les cristaux de solvant. Adaptée de [340]. 
Temps de solidification 
Le temps de solidification peut également avoir une influence sur la morphologie de la porosité, 
plus l’échantillon est maintenu longtemps à la température de solidification, plus les petits cristaux 
peuvent fusionner et ainsi former de plus gros cristaux. La présence des particules dans les espaces 
inter-cristallins favorise la formation de dendrites. Pour avoir une structure homogène, des temps de 
solidification courts sont conseillés [339]. 
4.2.2. Nature du solvant 
Le choix du solvant fait partie des paramètres clés pour contrôler la structure et la morphologie 
de la porosité. Ses propriétés cristallographiques à l’état solide déterminent la morphologie des pores 
[341]. Il doit aussi être en accord avec plusieurs critères, plus particulièrement dans le cas de 
l’élaboration de composites macroporeux pour des applications biomédicales : il doit être un solvant 
du polymère utilisé, être non cytotoxique, être adapté aux conditions de freeze-casting et pouvoir être 
sublimé dans des conditions de pression et température accessibles avec l’équipement à notre 
disposition [342]. Ainsi, il faut que le solvant choisi possède un point de fusion facilement accessible 
par les appareils de laboratoire pour pouvoir atteindre un sur-refroidissement et contrôler facilement 
la température et la vitesse de solidification.  
Dans le cas du PLA, les solvants les plus utilisés pour la mise en forme de matériaux poreux par 
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Tableau 1.4. Propriétés physiques des solvants du PLA utilisés en séparation de phase induite thermiquement. 
Avec Tf la température de fusion, Téb la température d’ébullition, Pv la pression de vapeur, Misc. La miscibilité et 













50-53 163 <0,13 / I Fibre 
Carbonate 
d'éthylène  
37-39 243-244 <0,13 + I Aléatoire 
N-méthylacétamide 
 
26-28 204-206 0,59 + MRI Fibre 
Diméthylsulfoxyde 
 
18,4 189 0,56 + I Fibre 
Acide acétique 
 
16,2 117-118 15,2 + I Aléatoire 
1,4- Dioxane 
 
11,5-12 100-102 53,3 + CMI Cellule 
Carbonate de 
diméthyle  
2-4 90 26,7 - - Feuillet 
* Miscibilité avec l’eau : (-) non miscible, (/) partiellement miscible, (+) miscible. 
** Toxicité : (C) cancérigène, (M) mutagène, (R) reprotoxique, (I) irritant, (Cor) corrosif. 
4.2.3. Paramètres de la suspension 
Les paramètres de la suspension ou solution peuvent permettre un contrôle de la structure 
poreuse, cependant, leurs effets sont limités comparé à ceux présentés précédemment.  
Taux de charge 
Comme le volume de porosité est directement lié au volume de solvant dans la suspension, la 
concentration de la suspension en particules solides joue un rôle sur la porosité totale de l’échantillon 
élaboré. En effet, la diminution du taux de charge semble mener vers une augmentation de la taille 
des pores et de la porosité totale. Cependant, plus le taux de charge est faible, plus les murs des pores 
sont fins et perdent en résistance mécanique. Lorsque la concentration en particules solides est élevée, 
les pores sont plus petits et les murs plus épais, donnant de meilleures propriétés mécaniques. 
Toutefois, lorsque le taux de charge est trop élevé, le volume total de porosité descend sous 40 % et 
les pores ne sont plus continus ni interconnectés. Une trop grande concentration entraîne l’apparition 
de croissances dendritiques en créant de nouveaux sites de germination. Les forts taux de charge 
seront préférés pour l’élaboration de matériaux de haute densité avec une faible porosité [339,341]. 
Taille des particules solides 
Enfin, la taille des particules peut également influencer la morphologie et la structure poreuse. 
Les particules de petite taille entraînent la formation de nouveaux sites de germination permettant 
ainsi d’obtenir de nombreux petits pores. Lorsque la taille des particules est proche de celle des 
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cristaux formés par le solvant, la structure poreuse perd en détail et en homogénéité. Les particules 
étant grandes, elles ne peuvent pas épouser parfaitement la morphologie des cristaux de solvant. De 
plus, leur mobilité est réduite, augmentant les risques d’emprisonnement des particules dans le front 
de solidification au lieu d’être repoussées dans les espaces inter-cristallins. La vitesse de solidification 
critique pour l’emprisonnement des particules est inversement proportionnelle à la taille des 
particules. Ainsi, l’utilisation de grandes particules diminue cette vitesse critique, limitant l’accès à des 
structures contenant beaucoup de petits pores [339,341]. 
Il est donc important d’adapter la taille des particules à la taille des pores recherchée, les particules 
devant être plus petites que la taille des pores recherchée.
VI.  Enjeux et positionnement du sujet de thèse 
À l’heure actuelle il n’existe pas de biomatériau synthétique efficace pour le traitement de défauts 
osseux induits par l’ostéoradionécrose mandibulaire. A l’issue de cette revue de la littérature, il 
apparait que l’élaboration de scaffolds composites macroporeux pour la reconstruction osseuse s’est 
développée notamment en vue d’obtenir une structure poreuse proche de celle de l’os. 
L’objectif de cette thèse est d’élaborer un scaffold nanocomposite poreux dans le but de traiter 
les défauts osseux provoqués par l’ostéoradionécrose mandibulaire. Les caractéristiques du scaffold 
« idéal » ont été déterminées avec le Dr Agnès Dupret-Bories, chirurgienne ORL régulièrement 
confrontée à cette pathologie dans le cadre de son activité clinique à l’IUCT - Oncopole et avec qui 
nous collaborons dans le cadre de cette thèse. Le substitut osseux développé doit ainsi répondre aux 
spécifications des scaffolds pour la reconstruction osseuse mais aussi être antibactérien et 
angiogéniques pour traiter l’infection bactérienne et le défaut de vascularisation associés à l’ORM :  
- Biocompatibilité : les matériaux utilisés et leurs produits de dégradation doivent être non 
toxiques. 
- Résorbabilité : le scaffold doit se dégrader à une vitesse contrôlée, similaire à celle de la 
néoformation osseuse, tout en servant de support à l’os néoformé. 
- Bioactivité : le substitut doit permettre la formation d’une liaison intime avec le tissu hôte, 
permettre la colonisation cellulaire et l’ostéoconduction voire l’ostéoinduction. 
- Porosité : afin d’augmenter les interactions cellules/matériaux et de favoriser la migration 
cellulaire et l’angiogenèse, une porosité bimodale est souhaitée avec une petite porosité 
(< 5 µm) et une macroporosité de la taille des cellules (150-500 µm). 
- Propriétés mécaniques : elles doivent permettre de servir de support à la néoformation 
osseuse mais surtout être suffisantes pour ne pas que la porosité collapse lors de la 
manipulation par les chirurgiens (force appliquée de l’ordre de 19 ± 3 N d’après des tests 13). 
- Antibactérien : afin de combattre l’infection bactérienne liée à l’ORM. 
                                                          
13 Force estimée par tests de compression manuels (x5) du Dr Agnès Dupret-Bories sur une cellule de force 0,5 kN. 
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Pour répondre à ces caractéristiques, nous avons opté pour le développement de scaffolds 
nanocomposites macroporeux par freeze-casting. Les matériaux choisis sont le poly(D,L-lactide) et des 
nanoparticules de bioverre binaire (SiO2-CaO) dopées au cuivre.  
La revue de la littérature a montré que le PDLLA est largement utilisé dans le domaine médical en 
raison notamment de sa biocompatibilité et de sa résorbabilité modulable, avec des temps de 
résorption proche de la gamme de ceux du cycle de remodelage osseux. Les nanoparticules de bioverre 
sont quant à elles connues pour leur bioactivité et peuvent être dopées pour leur conférer des 
propriétés biologiques spécifiques. Leur utilisation comme renfort dans une matrice polymère permet 
d’améliorer à la fois la bioactivité et les propriétés mécaniques des biomatériaux élaborés. Dans ces 
travaux de thèse nous nous sommes intéressés à la synthèse de nanoparticules de bioverre binaire 
SiO2-CaO dopées ou non avec du cuivre pour leur conférer un pouvoir antibactérien et les rendre 
potentiellement angiogénique. Elles permettent également d’améliorer les propriétés mécaniques du 
scaffold. L’utilisation de nanoparticules de l’ordre de 200 nm de diamètre semble être un bon 
compromis afin d’obtenir une grande surface spécifique tout en étant non cytotoxiques. 
Cependant, il a été vu que l’utilisation de nanoparticules dans l’élaboration de matériaux 
composites mène à des problèmes d’inhomogénéité dans leur distribution dans la matrice, diminuant 
les propriétés globales des biomatériaux. Pour pallier cet inconvénient, nous proposons une stratégie 
innovante basée sur le concept de « Bricks and Mortar » en combinant des nanoparticules de 
bioverre greffées avec des chaînes de PDLLA dispersées dans une matrice du même polymère et le 
procédé de mise en forme par freeze-casting. Cette stratégie repose sur la formation de systèmes 
cohésifs grâce à la création de liaisons non-covalentes entre les phases, en combinant l’utilisation de 
nanoparticules de bioverre greffées avec un PDLLA fonctionnalisé à façon (bricks) dispersées dans une 
matrice de PDLLA (mortar) avec le procédé de mise en forme de freeze-casting. 
Concernant la synthèse des nanoparticules greffées avec des chaînes de PDLLA fonctionnalisées à 
façon, la méthode de greffage par « grafting to » nous semble la plus intéressante pour l’application 
de l’approche « Bricks and Mortar ». En effet, elle permet un meilleur contrôle de la masse moléculaire 
et de l’architecture des chaînes de polymère greffées. 
Enfin, le procédé de mise en forme choisi est le freeze-casting, permettant d’obtenir des structures 
poreuses de morphologie anisotrope et contrôlée dans la gamme de taille de la porosité idéale 
(150-500 µm et < 5 µm). Les nanoparticules de bioverre greffées avec du poly(D,L-lactide) sont mise en 
suspension dans du carbonate de diméthyle (solvant du PLA, non cytotoxique et ayant une 
température de fusion basse). La suspension est ensuite coulée dans un moule déposé sur un doigt 
froid jusqu’à ce que l’échantillon soit totalement solidifié. Pour finir le solvant est sublimé par 
lyophilisation laissant ainsi place à la porosité. 
À notre connaissance, aucune étude ne porte sur l’utilisation combinée de l’approche « Bricks and 
Mortar » et du freeze-casting pour le développement de scaffolds nanocomposites polyester-bioverre. 
La méthodologie et les différentes étapes suivies pour élaborer les scaffolds nanocomposites 
PDLLA/bioverre en suivant cette stratégie sont présentées dans la suite de ce manuscrit et 
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schématisées sur la Figure 1.21 qui par la même révèle la structuration de ces travaux de thèse en cinq 
chapitres. 
  
Figure 1.21. Représentation schématisée des différentes étapes suivies pour le développement de scaffolds 




















































































































































































































































































































































































































































































































CHAPITRE 2. Synthèse des poly(D,L-lactide)s et des 
nanoparticules inorganiques constitutifs des scaffolds 
nanocomposites 
Dans le but de développer des scaffolds nanocomposites poreux pour une application 
biomédicale, une nouvelle stratégie basée sur le concept de « Bricks and Mortar » a été employée. La 
première étape de ces travaux de thèse consiste à mettre au point les différents constituants 
nécessaires pour la mise en œuvre de cette stratégie : les « bricks » constituées de nanoparticules 
greffées avec du polymère et le « mortar » composé de polymère. Ce chapitre présente ainsi la 
synthèse de ces constituants, le choix des matériaux s’est porté sur du polylactide pour le polymère et 
sur des nanoparticules de bioverre comme renforts bioactifs, supports du greffage. 
La première partie de ce chapitre présente la synthèse par polymérisation par ouverture de cycle 
d’une série de poly(D,L-lactide) de différentes masses molaires. Il a été décidé de synthétiser les 
polymères plutôt que d’utiliser des produits commerciaux car les masses molaires de ces derniers ne 
sont pas toujours bien définies et ils sont généralement vendus en très grandes quantités. Les 
polymères de faibles masses molaires seront fonctionnalisés et utilisés pour la synthèse des 
nanoparticules greffées (« bricks ») (Chapitre 3) tandis que ceux de masses molaires plus élevées 
serviront de matrice (« mortar ») lors de l’élaboration des scaffolds nanocomposites (Chapitre 4). La 
deuxième partie de ce chapitre s’intéresse à la synthèse des renforts nanoparticulaires. Le choix s’est 
porté sur des nanoparticules de bioverre binaire SiO2-CaO dopées avec du cuivre, afin de leur conférer 
des propriétés antibactériennes et angiogéniques importantes dans le traitement de 
l’ostéoradionécrose mandibulaire. Il a été montré dans l’état de l’art que la bioactivité des 
nanoparticules augmente avec la surface spécifique [259] mais que leur diamètre doit être compris 
entre 80 et 400 nm pour ne pas entraîner d’effet cytotoxique [300]. De plus, concernant la mise en 
forme, les suspensions de petites particules tendent à être plus stables que celles contenant de 
particules de grande taille [343]. Ainsi la synthèse de nanoparticules de bioverre monodisperses en 
taille possédant un diamètre autour de 200 nm nous semble un bon compromis. L’homogénéité en 
terme de dimension est importante afin de s’assurer que les particules aient la même stabilité dans la 
suspension et que leur résorption s’effectue de façon homogène dans tout le scaffold après son 
implantation. Dans notre démarche, nous avons choisi de travailler dans un premier temps sur des 
nanoparticules de silice afin de démontrer la preuve de concept du greffage (présenté dans le Chapitre 
3), puis nous avons modifié le protocole pour l’appliquer aux nanoparticules de bioverre binaire 
SiO2-CaO dopées au cuivre. La deuxième partie de ce chapitre présente dans un premier temps la 
synthèse de nanoparticules de silice par la voie sol-gel puis trois voies de synthèse différentes de 
nanoparticules de bioverre binaire avec ou sans dopage au cuivre sont décrites.
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I. Synthèse de polymères poly(D,L-lactide)s à façon 
Les poly(D,L-lactide)s ω-hydroxylés (PDLLA-OH) ont été synthétisés par polymérisation par 
ouverture de cycle (ROP) de D,L-lactide (DLLA), un mélange racémique des stéréo-isomères L et D du 
lactide. Des PDLLA-OH de différentes masses molaires ont été synthétisés, les polymères de faible 
masse molaire (Mn 2 200 à 10 000 g.mol-1) seront utilisés pour l’élaboration des nanoparticules 
greffées (Chapitre 3) et ceux de plus grande masse molaire (Mn 24 700 à 98 100 g.mol-1) serviront de 
polymère libre lors de l’élaboration des scaffolds nanocomposites par freeze-casting (Chapitre 4). 
Pour les polymères de faibles masses molaires, la réaction a été effectuée en solution (S) dans du 
toluène anhydre à 80 °C sous atmosphère inerte d’argon en utilisant la technique standard de Schlenk. 
Pour les polymères de plus grandes masses molaires, la réaction a été effectuée en masse (M) dans 
des ballons scellés sous vide en utilisant une étuve à polymériser à 130 °C pendant 2 jours. Dans les 
deux cas, la réaction a été amorcée par l’alcool benzylique (A) et catalysée par de l’octoate d’étain 
(Sn(Oct)2) (Schéma 2.1). Les polymères ainsi synthétisés ont ensuite été précipités dans du n-heptane 
froid puis séchés sous vide.  
 
Schéma 2.1. Synthèse type du PDLLA-OH par ROP. 
Les polymères de différentes masses molaires ont été obtenus en faisant varier le ratio 
D,L-lactide/amorceur ([DLLA]/[A]). Ils ont été caractérisés par spectroscopie de résonance magnétique 
nucléaire du proton (RMN 1H) et par chromatographie d’exclusion stérique (CES) dans le THF 
(calibration PS). Le Tableau 2.1 répertorie les PDLLA-OH synthétisés avec leurs paramètres de synthèse 
(voie de synthèse : en solution ou en masse, ratio initial des réactifs : [DLLA]/[A]/[Sn(Oct)2]) et leurs 
caractéristiques moléculaires. 
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PDLLA2.2K-OH S 15/1/0,1 2 200 99 16 2 400 3 000 1,16 
PDLLA5.2K-OH S 35/1/0,1 5 200 99 33 4 900 7 500 1,10 
PDLLA10K-OH S 70/1/0,1 10 000 98 58 8 500 14 200 1,52 
PDLLA25K-OH M 175/1/0,1 24 700 98 - - 40 000 1,74 
PDLLA50K-OH M 350/1/0,1 49 400 98 - - 83 400 1,83 
PDLLA100K-OH M 695/1/0,1 98 100 98 - - 213 000 1,54 
S/M : type de synthèse. S : en solution (80 °C dans du toluène) ; M : en masse (130 °C). 
a Déterminée à partir de l’Équation 2.2 détaillée un peu plus loin. 
b, c, d Déterminés à partir des analyses RMN 1H et respectivement des Équation 2.1, Équation 2.3 et Équation 2.4 
détaillées un peu plus loin. 
e Déterminés par analyses CES dans du THF avec des étalons de polystyrène. 
Le spectre RMN 1H typique des PDLLA-OH est présenté Figure 2.1. Le multiplet à δ 7,3 ppm (a) 
correspond aux protons du groupement phényle de l’amorceur et ceux à δ 5,14 ppm (b) et δ 1,52 ppm 
(c,e) sont caractéristiques des protons du squelette du PDLLA-OH. Le signal du proton du groupe 
méthine terminal du polymère se situe à δ 4,4 ppm (d) et le quadruplet à δ 5 ppm (DLLA) est associé 
aux protons des monomères lactide n’ayant pas réagi [344]. Le singulet à δ 2,36 ppm correspondant 
aux protons du toluène atteste qu’il reste du solvant. Lors de la synthèse et de la purification de 
polyesters aliphatiques, notamment le PDLLA, il n’est pas toujours aisé d’éliminer le monomère 
résiduel et les traces de solvant.  
 
Figure 2.1. Spectre RMN 1H du PDLLA2.2K-OH dans du CDCl3. 
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Le taux de conversion a été déterminé à partir du spectre RMN 1H du polymère brut (avant 
purification), en utilisant l’Équation 2.1. Les signaux des protons liés aux monomères lactide restants 
et des protons b du squelette du polymère ont été utilisés pour le calculer. 
𝐶𝑜𝑛𝑣 𝐷𝐿𝐿𝐴 =  
Ib
ILactide + Ib
 Équation 2.1 
Les masses molaires théoriques des polymères (Mn,th) ont été calculées à partir des quantités 
initiales de réactifs, selon l’Équation 2.2 et le degré de polymérisation en unités monomères lactyle 
(DPDLLA) des polymères de faibles masses molaires a été calculé en suivant l’Équation 2.3, à partir des 
intensités relatives des signaux obtenus en RMN 1H. Pour obtenir le DPDLLA, le signal des protons b a 
été comparé à celui des protons du groupement méthine terminal, d. Enfin, les masses molaires 
expérimentales ont été évaluées en utilisant le degré de polymérisation précédemment calculé, selon 
l’Équation 2.4. Dans le cas des PDLLA-OH de hautes masses molaires (Mn 24 700 à 98 100 g.mol-1), il 
n’est pas possible de déterminer la masse molaire ni le degré de polymérisation DPDLLA à partir des 
analyses spectroscopiques RMN 1H. En effet, l’intensité du signal RMN du proton du groupe méthine 




× 144 +  108 Équation 2.2 




 Équation 2.3 
𝑀n,RMN = 𝐷𝑃𝐷𝐿𝐿𝐴 × 144 + 108 Équation 2.4 
Avec 144 la masse molaire d’un motif lactyle et 108 la masse molaire de l’alcool benzylique. 
Les taux de conversion obtenus sont supérieurs à 90 % montrant que pour chaque polymérisation 
la quasi-totalité des monomères lactides a réagi. Les masses molaires et les degrés de polymérisation 
obtenus, pour les polymères ayant les plus faibles masses molaires, sont proches des masses molaires 
théoriques.  
Les masses molaires ont également été estimées par chromatographie d’exclusion stérique (CES) 
dans le THF en s’appuyant sur une calibration avec du polystyrène (PS) ; elles sont supérieures à celles 
calculées théoriquement ou déterminées par RMN 1H. Il est connu que les masses molaires des 
polylactides sont surévaluées dans ces conditions d’analyse [345,346].  
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Figure 2.2. Profils CES (THF, standards PS) des PDLLA synthétisés par ROP en solution (A) et en masse (B). 
Les distributions sont étroites pour les polymères de faibles masses molaires (Mn 2 200 et 
5 200 g.mol-1) avec des dispersités (Ð) autour de 1,10. Pour les polymères de masses molaires plus 
grandes (Mn 10 000 à 98 100 g.mol-1), les dispersités sont plus élevées (de 1,52 à 1,83) attestant d’un 
contrôle moins bon de la réaction, principalement dû aux réactions de transestérification. L’incertitude 
sur les dispersités déterminées avec le système utilisé (Shimadzu Prominence, Shimadzu Corp) est 
estimé à 5 %.  
Une analyse par spectrométrie de masse MALDI-ToF a également été effectuée sur le 
PDLLA2.2K-OH, cette technique d’analyse étant peu pertinente sur les composés de masse molaire plus 
élevée, les autres polymères synthétisés n’ont pas été investigués. Cette caractérisation a permis 
d’étudier la structure du polymère synthétisé et la distribution des chaînes de polymère en fonction 
du rapport m/z, relié à sa masse molaire. La distribution de masse molaire obtenue (Figure 2.3) 
présente une courbe Gaussienne, attestant d’un bon contrôle de la réaction. Elle présente deux 
populations : une population de forte intensité (population A) et une autre de faible intensité 
(population B). Le pic d’intensité maximale, appartenant à la population A, correspond à un rapport 
m/z = 2 292, valeur proche de la masse molaire déterminée par spectroscopie RMN 1H 
(Mn,RMN = 2 400 g.mol-1). Quelques valeurs de rapport m/z pour les pics d’intensité élevée de la 
population A ont été relevées et sont listées à titre indicatif dans le Tableau 2.2. La population B 
présente elle des pics de plus faible intensité, entre les pics de la population A. Deux pics d’une même 
population sont espacés de Δ(m/z) = 144, valeur correspondant à une unité monomère lactyle. Les pics 
de la population B sont séparés des pics de la population A de Δ(m/z) = 72, correspondant à la masse 
molaire d’un motif acide lactique. Cette population de plus faible intensité reflète les réactions de 
transestérification ayant lieu durant la synthèse du polymère. Toutefois ces réactions n’affectent pas 
la structure finale des PDLLA synthétisés. 
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Tableau 2.2. Relevé de quelques valeurs m/z de la population A, obtenues par spectrométrie de masse 




10 1 571 
13 2 003 
15 2 291 
18 2 723 
20 3 011 
Les PDLLA-OH de masses molaires Mn inférieures à 10 000 g.mol-1 ont été préparés par ROP en 
solution de manière contrôlée en termes de masse molaire, dispersité, et fonctionnalité de bout de 
chaîne. Les PDLLA-OH de masses molaires Mn supérieures à 20 000 g.mol-1 ont été préparés par ROP 
en masse avec un bon contrôle des masses molaires. 
La seconde partie de ce chapitre porte sur l’élaboration des nanoparticules inorganiques qui 
seront utilisées pour la synthèse de nanoparticules greffées qui serviront de renfort lors de 
l’élaboration des scaffolds nanocomposites. 
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Figure 2.3. Distribution des rapports m/z du PDLLA2.2K-OH déterminée par spectrométrie MALDI-ToF. En vert les 
pics caractéristiques de la population majoritaire (population A avec n le nombre d’unités monomères lactyle) et 
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II. Synthèse des nanoparticules inorganiques par la voie sol-gel 
La synthèse de nanoparticules inorganiques à base de silice a fait l’objet de nombreuses 
recherches dans le domaine des biomatériaux ces dernières années. En effet, leur taille nanométrique 
permet d’augmenter leur surface spécifique et ainsi leur bioactivité le cas échéant [347–349]. Par 
ailleurs les performances des composites dans lesquels elles sont incorporées en tant que renforts en 
sont améliorées. La synthèse des nanoparticules de bioverre à base de silice repose sur la formation 
d’un réseau vitreux par la silice auquel peuvent être ajoutés des oxydes modificateurs de réseau et/ou 
des ions dopants pour apporter des propriétés biologiques spécifiques. Ces travaux de thèse se 
focalisent sur la synthèse par voie sol-gel de nanoparticules de bioverre inorganiques d’environ 200 nm 
de diamètre, contenant du CaO comme modificateur de réseau et du CuO comme dopant. Les ions 
cuivre sont connus pour présenter des propriétés antibactériennes et angiogéniques [260]. Dans un 
premier temps la synthèse de nanoparticules de silice est étudiée ; nous les mettrons en œuvre dans 
le Chapitre 3 pour la preuve de concept du greffage. Puis trois synthèses différentes de nanoparticules 
de bioverre binaire (SiO2-CaO)14 dopées ou non avec du cuivre sont présentées. Les nanoparticules les 
plus prometteuses seront par la suite greffées avec du polymère (Chapitre 3) et serviront de renforts 
lors de l’élaboration des scaffolds composites (Chapitre 4) dont les propriétés biologiques seront 
ensuite évaluées (Chapitre 5). 
1. Synthèse et caractérisation des nanoparticules de silice 
Les nanoparticules de silice ont été synthétisées par voie sol-gel suivant un procédé de Stöber 
[266]. Cette synthèse effectuée à température ambiante et pression atmosphérique est une méthode 
de chimie douce reposant sur une succession de réactions d’hydrolyse et de condensation des 
groupements silanol du précurseur (Chapitre 1.V) [179]. Dans les conditions dites de Stöber, la 
synthèse est réalisée en milieu basique pour favoriser la cinétique de la condensation par rapport à 
celle de l’hydrolyse permettant ainsi d’obtenir, pour une faible concentration de précurseur de silice, 
des nanoparticules plutôt que des objets massifs. 
La synthèse a été réalisée par addition rapide en une seule fois du précurseur de silicium, 
l’orthosilicate de tétraéthyle (TEOS), dans une solution contenant de l’éthanol absolu (solvant, EtOH), 
de l’ammoniaque (NH4OH) et de l’eau ultra-pure (résistivité de 18,2 MΩ.cm) sous agitation magnétique 
forte ( 680 rpm). Les paramètres de synthèse ont été fixés afin d’obtenir des nanoparticules 
monodisperses d’environ 200 nm de diamètre (Tableau 2.3). De tels diamètres de nanoparticules 
permettent de limiter la pénétration des nanoparticules à travers les membranes biologiques dans le 
cas d’une utilisation dans le domaine biomédical et ainsi d’éviter la survenue d’effets indésirables 
(Chapitre 1.V).  
                                                          
14 Notation verrière de la composition des nanoparticules de bioverre se basant sur les oxydes incorporés. 
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Tableau 2.3. Concentrations initiales dans l’éthanol des différents réactifs utilisés pour la synthèse des 
nanoparticules de silice. 
 Eau ultra-pure Ammoniaque TEOS 
Concentration (mol.L-1) 6 0,28 0,28 
Les quantités de réactifs ont été calculées pour obtenir 2 g de nanoparticules de silice et la réaction 
a été réalisée à température ambiante et pression atmosphérique pendant 17 heures (Figure 2.4). La 
suspension obtenue a été centrifugée (15 minutes à 4 000 rpm, HERAUS MEGAFUGE 40 R, rotor ub 
TX10000) pour récupérer le culot de nanoparticules qui a ensuite été congelé à l’azote liquide puis 
lyophilisé pendant 3 jours (T = -80 °C, p = 0,120 mbar, lyophilisateur Alpha 2-4 LD, Bioblock Scientific). 
La lyophilisation a été choisie comme technique de séchage des nanoparticules car elle assure la 
préservation de la structure des nanoparticules et limite l’apparition de phénomènes 
d’agglomération [310,350]. La taille des nanoparticules obtenues peut être modifiée en faisant varier 
différents paramètres comme l’ajout de TEOS ou le pH de la solution [266].  
 
Figure 2.4. Schéma des différentes étapes de la synthèse des nanoparticules de silice.4 
La morphologie et la taille des nanoparticules de silice (NpSi) obtenues ont été caractérisées par 
microscopie électronique en transmission (MET) et diffusion dynamique de la lumière (DDL). Leur 
charge de surface a été estimée par la mesure de leur potentiel zeta (ζ) et leur surface spécifique a été 
évaluée par la méthode de Brunauer-Emmett-Teller (BET) monopoint utilisant l’adsorption d’azote 
(moyenne sur 3 mesures). Enfin les NpSi ont également été caractérisées par spectroscopie infrarouge 
à transformée de Fourier (IRTF) et par spectroscopie par résonance magnétique nucléaire en phase 
solide du silicium (RMN 29Si). 
Les observations MET ont permis de vérifier la morphologie des NpSi et d’estimer leur taille. La 
distribution de taille des NpSi a été déterminée en mesurant plus de 200 nanoparticules par analyse 
d’image avec le logiciel ImageJ (Annexe p300) et en ajustant l’histogramme des diamètres d avec une 
loi de distribution log-normale de paramètres µ et σd2 (Équation 2.5). Le diamètre moyen dm et la 
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− 1) ∙  𝑒(2µ+𝜎𝑑
2) Équation 2.7 
𝑃𝑑𝐼 =  (σ/𝑑𝑚)² Équation 2.8 
Les NpSi synthétisées observées par MET sont de forme sphérique et de taille homogène (Figure 
2.5). La distribution de taille obtenue en ajustant l’histogramme avec la loi log-normale donne un 
diamètre moyen dm = 357 ± 19 nm, correspondant à un indice de polydispersité PdI = 0,003 (Équation 
2.8) prouvant que la synthèse est bien contrôlée du point de vue de la taille, de la distribution de taille 
et de la forme des nanoparticules. 
 
Figure 2.5. Image MET (à gauche) et distribution de taille (à droite) obtenue par analyse d'image des NpSi. 
Le diamètre hydrodynamique (Zav) des NpSi a été estimé par diffusion dynamique de la lumière 
(DDL) en faisant la moyenne sur 3 séries de mesures (Tableau 2.4). Les courbes obtenues sont 
monomodales. Le diamètre hydrodynamique mesuré, Zav = 383 ± 1 nm, présente un indice de 
polydispersité faible (PdI = 0,096) confirmant la faible dispersion en taille [351] et le bon contrôle de 
la taille des nanoparticules de silice via le procédé de Stöber. Etant donné que la technique par DDL 
mesure le diamètre hydrodynamique des nanoparticules, c’est-à-dire le diamètre de la particule avec 
sa couche hydratée, cela explique la légère surévaluation du diamètre obtenu par DDL par rapport à 
celui déterminé par analyse des clichés MET. 
La charge de surface des NpSi a été évaluée par mesure en triplicat du potentiel ζ d’une suspension 
de nanoparticules dans de l’eau ultra-pure (18,2 MΩ, pH ≈ 7) à 25 °C. Les NpSi possèdent un potentiel 
ζ négatif égal à -32 ± 2 mV. Les nanoparticules de silice possèdent un point isoélectrique proche de 
pH 2 [277,278] et de nombreux groupes hydroxyle en surface. Cela implique que pour des pH 
supérieurs à 2, la surface des nanoparticules est chargée négativement avec des groupes Si-O- comme 
l’indique la mesure de potentiel ζ. Cette valeur de potentiel ζ indique également que les répulsions 
électrostatiques sont fortes entre les nanoparticules, favorisant une bonne dispersion des particules 
dans le solvant. Il est en effet estimé que pour des valeurs supérieures à 30 mV ou inférieures à -30 mV, 
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la suspension est stable et les particules se repoussent les unes les autres [352]. La surface spécifique 
(SSA) des NpSi a été déterminée par adsorption d’azote en utilisant la méthode BET monopoint en 
faisant la moyenne de 3 mesures, SSA = 14 ± 1 m².g-1. La surface spécifique est dans l’ordre de grandeur 
de celles trouvées dans la littérature pour des nanoparticules de taille équivalente [353]. Les 
différentes caractéristiques mesurées pour les NpSi synthétisées sont répertoriées dans le Tableau 2.4. 
Tableau 2.4. Caractéristiques des NpSi synthétisées : diamètre moyen (dm ± σ) et indice de polydispersité (PdI) 
obtenus par analyse des images MET diamètre hydrodynamique (Zav ± σ) obtenu par DDL, potentiel ζ (ζ ± σ) et 
surface spécifique (SSA ± σ). 
 MET DDL Potentiel ζ BET 
 dm ± σ (nm) PdI Zav ± σ (nm) PdI ζ ± σ (mV) SSA ± σ (m².g-1) 
NpSi 357 ± 19 0,003 383 ± 1 0,096 -32 ± 2 14 ± 1 
Les nanoparticules ont été caractérisées par spectroscopie IRTF en utilisant des pastilles de KBr 
pour la préparation des échantillons. Le spectre des NpSi obtenu par spectroscopie IRTF en mode 
transmission, Figure 2.6, présente les bandes caractéristiques de la silice [354,322,355,356]. La large 
bande de vibration à 3 420 cm-1 correspond à l’élongation des groupements silanols Si-OH liés à des 
molécules d’eau, celle à 933 cm-1 est attribuée à l’élongation symétrique des Si-OH de surface. Le pic 
à 1 100 cm-1 et l’épaulement à 1 200 cm-1 sont caractéristiques de l’élongation asymétrique des 
groupes Si-O-Si. Les bandes de vibration à 476 cm-1 et 800 cm-1 sont associées à la déformation 
asymétrique et à l’élongation symétrique des groupements siloxane Si-O-Si. Enfin, les bandes de 
vibration de faible intensité apparaissant à 1 637 cm-1 et à 1 384 cm-1 correspondent respectivement à 
la déformation de l’eau résiduelle intermoléculaire et à l’élongation de groupements Si-CH2 provenant 
d’une probable pollution organique. 
 
Figure 2.6. Spectre FTIR des NpSi synthétisées. 
L’analyse structurale des NpSi a été complétée par une analyse par spectroscopie RMN en phase 
solide du 29Si en polarisation croisée avec rotation à l’angle magique (29Si CP MAS). Cette analyse 
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permet d’identifier les différentes unités Si constituant le réseau vitreux des nanoparticules de silice, 
cependant la résolution n’est pas suffisante pour effectuer de la quantification. Le spectre obtenu pour 
les NpSi est présenté sur la Figure 2.7. Il présente une contribution principale entre -125 ppm 
et -80 ppm qui peut être décomposée en trois raies correspondant aux différents groupements 
siloxane composant le réseau. Ces groupements sont identifiés comme les unités Qn, avec n le nombre 
de liaisons Si-O-Si par atome de silicium. La raie à -107,9 ppm correspond aux unités Q4, celle 
à -99,1 ppm aux unités Q3 et enfin la dernière à -91,6 ppm est attribuée aux unités Q2 [322,279]. Ainsi 
cette analyse permet de connaitre les différentes unités Si composant le réseau vitreux, même s’il n’est 
pas possible d’évaluer leurs contributions relatives à partir des données présentées. Les résultats 
obtenus sont en accord avec ceux observés dans la littérature pour des nanoparticules similaires 
[322,279]. 
 
Figure 2.7. Spectre RMN 29Si CP MAS des NpSi synthétisées. 
Ces différentes analyses ont permis de vérifier que l’utilisation d’un procédé de Stöber permet la 
synthèse contrôlée de nanoparticules de silice sphériques et homogènes en taille. Les nanoparticules 
ainsi synthétisées seront utilisées dans la suite de ces travaux lors de la preuve de concept pour le 
greffage du polymère (Chapitre 3). 
2. Synthèses et caractérisation des nanoparticules de bioverre 
Dans cette partie nous nous intéressons à la synthèse des nanoparticules de bioverre binaire 
SiO2-CaO, dopées ou non avec du cuivre. L’ajout d’un oxyde modificateur de réseau comme le CaO 
diminue la cohésion du réseau amorphe de silice en créant des atome d’oxygène non pontants par 
rupture de liaison Si-O-Si. La présence des ions calcium dans les nanoparticules de silice est 
doublement intéressante : elle permet à la fois d’obtenir une structure de réseau plus ouverte, 
facilitant ainsi la dissolution des nanoparticules de bioverre au contact des fluides biologiques, et de 
libérer des ions lors de la dissolution des nanoparticules. Les espèces ioniques libérées interagissent 
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avec l’environnement biologique conférant ainsi aux bioverres leurs propriétés bioactives. Les 
nanoparticules de bioverre binaire peuvent également être dopées avec des ions spécifiques dans le 
but d’obtenir des propriétés biologiques remarquables. Dans le cadre de cette thèse, nous avons choisi 
de doper les nanoparticules avec du cuivre en vue de conférer aux scaffolds nanocomposites qui seront 
élaborés par la suite, des propriétés antibactériennes et d’améliorer l’angiogenèse.  
Pour simplifier la compréhension, dans la suite de ce manuscrit nous avons choisi d’utiliser le 
terme binaire pour décrire les nanoparticules de bioverre SiO2-CaO et le terme ternaire pour les 
nanoparticules de bioverre binaire dopées au cuivre, SiO2-CaO-CuO. 
Les nanoparticules de bioverre ont été synthétisées selon un procédé de Stöber modifié. Trois 
voies de synthèse différentes ont été étudiées afin d’optimiser l’insertion des ions calcium et cuivre 
dans le réseau. La première synthèse concerne des nanoparticules de bioverre binaire SiO2-CaO et la 
seconde des nanoparticules de bioverres ternaires SiO2-CaO-CuO élaborés à partir de différentes 
compositions molaires SiO2/CaO/CuO (quantités relatives théoriques nX/ntot, avec X = {SiO2, CaO, 
CuO}). Cependant il s’est avéré que la présence du cuivre restreint l’incorporation du calcium. Aussi, 
une troisième voie de synthèse a été étudiée en modifiant les conditions d’incorporation pour 
améliorer l’insertion à la fois du calcium et du cuivre dans le réseau vitreux de silice. 
2.1. Synthèse des nanoparticules de bioverre 
Il existe deux stratégies principales permettant de synthétiser des nanoparticules de bioverre dans 
la littérature. La première consiste à ajouter les ions modificateurs de réseau et/ou dopant sous forme 
de sels après la formation des nanoparticules de silice secondaires. La deuxième se base sur l’ajout des 
sels au début des réactions d’hydrolyse et de condensation, en même temps que la formation des 
nanoparticules primaires de silice ; le pH de la solution est ensuite augmenté. Peu d’études ont été 
effectuées sur l’incorporation de cuivre dans des nanoparticules de bioverre. La revue de la littérature 
sur ces deux stratégies et sur la synthèse de nanoparticules contenant du cuivre est présentée dans le 
Chapitre 1.V de ce manuscrit. Nous avons choisi de suivre la première stratégie qui permet un meilleur 
contrôle de la morphologie et de la taille des nanoparticules de bioverre synthétisées [259].  
Les précurseurs de calcium et de cuivre choisis sont des sels de nitrate (Ca(NO3)2 et Cu(NO3)2) qui 
font partis des précurseurs les plus utilisés dans la synthèse de verres bioactifs. Cependant, lors de leur 
ajout, les sels de calcium et de cuivre s’adsorbent à la surface des nanoparticules de silice sans 
s’intégrer directement dans le réseau. Un traitement thermique est nécessaire après la réaction pour 
permettre leur incorporation par diffusion dans le réseau vitreux des nanoparticules de silice et pour 
éliminer les ions nitrate restants [259]. 
La synthèse des nanoparticules de bioverre employée dans ces travaux de thèse est inspirée du 
protocole proposé par Greasley et al. [279] en l’adaptant à l’ajout de nitrate de cuivre. Des 
nanoparticules de silice sont préalablement synthétisées puis après centrifugation elles sont 
dispersées dans de l’eau et les sels métalliques sont ensuite ajoutés.  
Les nanoparticules de silice initiales ont été synthétisées selon un procédé de Stöber modifié 
proche de celui présenté précédemment (Chapitre 2.II). Les concentrations des réactifs sont identiques 
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(Tableau 2.3), cependant la quantité de nanoparticules de silice synthétisées a été augmentée à 30 g. 
Cette augmentation d’échelle repose sur une légère modification du protocole de synthèse des 
nanoparticules de silice de la Figure 2.4. Le nouveau protocole est présenté sur la Figure 2.8. Le 
précurseur de silice, le TEOS, a été pré-dilué dans l’éthanol juste avant de l’ajouter rapidement en une 
fois à la solution d’éthanol absolu, d’ammoniaque et d’eau sous agitation magnétique forte, 
préalablement mélangée pendant 30 minutes. La réaction a été effectuée à pression atmosphérique 
et à température ambiante pendant 17 heures. À la fin de la réaction, le culot de nanoparticules a été 
récupéré par centrifugation de la suspension (15 minutes à 4 000 rpm). 
 
Figure 2.8 Schéma de synthèse des nanoparticules initiales de silice pour la synthèse des nanoparticules de 
bioverre.4  
Les nanoparticules de silice ainsi obtenues ont été directement utilisées après la centrifugation 
pour la synthèse des nanoparticules de bioverre. Trois types de synthèses de nanoparticules de 
bioverre (nommées S1, S2 et S3) ont été réalisées. Les paramètres de synthèse ont été modifiés pour 
optimiser l’insertion du calcium et/ou du cuivre (Tableau 2.5). Dans le cas des synthèses de type S2 et 
S3, plusieurs compositions molaires théoriques SiO2/CaO/CuO ont été étudiées.  
Tableau 2.5. Paramètres des différents types de synthèses de nanoparticules de bioverre (NpBV) et 
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Un seul lot de nanoparticules initiales, Np0BV2, a été utilisé pour la synthèse des différentes 
nanoparticules NpBV2 selon la voie S2. Dans le cas des nanoparticules obtenues suivant la synthèse de 
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NpBV3 et Np0BV3-15Cu pour les NpBV3-15Cu. Les protocoles suivies pour ces trois voies de synthèses 
sont schématisés sur la Figure 2.9 et décrit ci-après. 
 
Figure 2.9. Schéma des synthèses des nanoparticules de bioverres binaires ou ternaires à partir de 
nanoparticules de silice initiales (Np0), avec t le temps de réaction après ajout des sels métalliques.4  
Des nanoparticules initiales de silice, notées Np0, ont été dispersées par sonde ultrasons (15 
minutes) dans de l’eau ultra-pure (18,2 MΩ.cm) puis les quantités choisies de sels de nitrate de calcium 
et/ou de cuivre, préalablement dissous dans l’eau ultra-pure (18,2 MΩ.cm), ont été ajoutées à la 
suspension. Dans le cas de la synthèse S3, le pH de la suspension de nanoparticules de silice dans l’eau 
a été préalablement augmenté autour de 12, par ajout d’ammoniaque, avant d’ajouter les nitrates de 
calcium et/ou de cuivre. Cette augmentation de pH a été réalisée pour pallier la différence 
d’électronégativité entre les deux ions en compétition (χ Ca = 1 et χ Cu = 1,9). La réaction a été 
effectuée à température ambiante, pendant 45 ou 90 minutes sous agitation forte (≈ 680 rpm). Les 
nanoparticules ont ensuite été récupérées par centrifugation (15 min à 4 200 rpm) puis congelées et 
lyophilisées (-80 °C, 0,120 mbar) pendant 3 jours. Enfin, elles ont été calcinées sous air à 680 °C (rampe 
de 3 °C/min, plateau de 3 heures à 680 °C) afin de permettre l’incorporation des ions adsorbés en 
surface mais aussi pour éliminer les nitrates résiduels. 
Les nanoparticules obtenues ont été nommées en fonction de la voie de synthèse suivie : NpBV1, 
NpBV2 et NpBV3. Pour les synthèses de type S2 et S3, les nanoparticules contenant du cuivre ont été 
identifiées en fonction de leur composition molaire théorique M en CuO. Ainsi, les NpBVx-MCu ont été 
synthétisées selon la synthèse de type SX et ont pour composition théorique 70 % molaire de SiO2, 
(30-M) % molaire de CaO et M % molaire de CuO. 
2.2. Caractérisation de la morphologie et de la charge de surface des 
nanoparticules de bioverres 
La morphologie des nanoparticules obtenues après calcination pour les différentes synthèses a 
été caractérisée par MET et analyse d’image des clichés MET (sur plus de 100 nanoparticules) ainsi que 
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3 séries de mesure et leur surface spécifique par adsorption d’azote selon la méthode BET monopoint 
(3 mesures). 
Les observations MET ont permis de contrôler la morphologie et la taille des nanoparticules de 
bioverre synthétisées. Une analyse d’image a été effectuée sur les clichés MET (sur plus de 100 
nanoparticules) afin de déterminer la taille et la distribution de taille, en ajustant avec une loi 
log-normale (II.2). Les clichés et les histogrammes obtenus sont présentés sur la Figure 2.10. Les clichés 
MET montrent la formation de particules sphériques et de tailles homogènes pour toutes les 
synthèses. Pour les NpBV1 et les différentes NpBV2, les images MET ne montrent pas d’agglomération 
des nanoparticules. Cependant, dans le cas des synthèses de type S3, pour les NpBV3 et NpBV3-15Cu, 
les particules sont agglomérées et présentent des défauts à la surface (Figure 2.10 F et G). Cela peut 
s’expliquer par l’augmentation du pH de la suspension à 12, réalisée avant l’ajout des sels métalliques 
dans le cadre de ce protocole de synthèse. En effet, au-dessus d’un pH ≈ 10,5 la silice commence à se 
dissoudre [357,358]. Ainsi, en même temps que l’adsorption des ions Ca2+ et/ou Cu2+, les groupements 
silanol de surface des nanoparticules semblent s’être dissous puis re-condensés, formant ainsi des 
« filaments/voiles » de silice et entraînant une agglomération plus importante des nanoparticules 
entre-elles.  
Les analyses d’image via le logiciel ImageJ donnent des diamètres moyens (dm ± σ) de 
nanoparticules proches pour les trois voies de synthèses étudiées, variant entre 164 ± 13 nm et 
195 ± 16 nm, et présentant une distribution monodisperse (Figure 2.10, Tableau 2.6). Dans le cas des 
nanoparticules de bioverre obtenues par les synthèses de type S2 (issues du même lot de 
nanoparticules de silice), les tailles des nanoparticules de bioverre sont équivalentes. Le diamètre 
moyen obtenu est de 185 nm et l’indice de polydispersité est faible et quasi identique, prouvant ainsi 
que les quantités de sels métalliques initiales n’influent pas sur la taille finale des nanoparticules de 
bioverre. Les distributions de taille obtenues sont étroites avec des indices de polydispersité faibles. 
Pour les NpBV3 et les NpBV3-15Cu issues des synthèses de type S3, les indices de polydispersité sont 
un peu plus élevés que pour les autres synthèses (respectivement 0,009 et 0,020). L’agglomération des 
nanoparticules et leur morphologie particulière avec la présence de « filaments/voiles » rendent 
l’analyse d’image plus complexe que pour les autres lots de nanoparticules de bioverre. 
 





Figure 2.10. Observations MET et distributions de taille obtenues par analyse d’image des différentes 
nanoparticules de bioverre synthétisées. 
Visuellement, les échantillons se sont colorés avec l’ajout du nitrate de cuivre. Avant calcination, 
les nanoparticules contenant uniquement du calcium sont blanches, celles obtenues selon la voie de 
synthèse S2 contenant du cuivre ont pris une couleur bleutée tandis que celles obtenues par la voie de 
NpBV1
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synthèse S3 sont violettes (Figure 2.11, A, C et E). Après calcination, les nanoparticules contenant 
uniquement du calcium restent blanches tandis que celles contenant du cuivre sont devenues grises 
(Figure 2.11 B, D et F), traduisant un changement d’environnement chimique de ce dernier.  
 
Figure 2.11. Photos des poudres de nanoparticules de bioverre synthétisées : les NpBV2 avant (A) et après 
calcination (B), les NpBV2-15Cu avant (C) et après calcination (D) et les NpBV3-15Cu avant (E) et après 
calcination (F). 
Les diamètres hydrodynamiques moyens et les indices de polydispersité associés des 
nanoparticules calcinées ont été évalués par DDL. La DDL mesure le diamètre de la particule avec sa 
couche hydratée, expliquant une surestimation du diamètre obtenu (Zav) par rapport au diamètre 
moyen déterminé par analyse des images MET. Les résultats sont répertoriés dans le Tableau 2.6. En 
plus du diamètre hydrodynamique moyen calculé à partir de l’algorithme Cumulants (Zav), les 
diamètres moyens du pic principal sont donnés à titre indicatif (dp). Les résultats obtenus par DDL sont 
à utiliser avec précaution car la mesure peut être biaisée par la présence d’agrégats ou de 
sédimentation des nanoparticules mais aussi par la couleur des échantillons qui modifie l’absorbance. 
Ainsi, pour toutes les nanoparticules de bioverre, quelle que soit la voie de synthèse utilisée, les indices 
de polydispersité sont élevés (0,234 à 0,448). Cela indique une probable agrégation ou sédimentation 
des nanoparticules durant la mesure. L’incorporation des ions Ca2+ et/ou Cu2+ semble modifier la 
couche hydratée autour des nanoparticules par rapport aux nanoparticules de silice. Certaines 
nanoparticules, les NpBV1, NpBV2-15Cu et les NpBV2-30Cu présentent une distribution bimodale ou 
multimodale avec un diamètre moyen des pics supplémentaires supérieur à 1 000 nm, prouvant 
l’agglomération des nanoparticules lors de la mesure. Dans le cas des nanoparticules obtenues par les 
synthèses de type S3, les indices de polydispersité élevés peuvent également être expliqués par la 
surface irrégulière des nanoparticules causée par l’augmentation du pH de la suspension avant l’ajout 
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Tableau 2.6. Caractéristiques des nanoparticules de bioverre : diamètre moyen (dm ± σ) et indice de 
polydispersité (PdI) obtenus par analyse des images MET ; diamètre hydrodynamique (Zav ± σ), indice de 
polydispersité et le diamètre moyen du pic d’intensité principal (dp ± σ) obtenus par DDL ; potentiel ζ (ζ ± σ) et 
surface spécifique (SSA ± σ). 
 MET DDL Potentiel ζ BET 
 








dp ± σ 
(nm) 
ζ ± σ 
(mV) 
SSA ± σ 
(m².g-1) 
NpBV1 164 ± 13 0,006 203 ± 3* 0,367 173 ± 7 -20 ± 1 20 ± 1 
NpBV2 184 ± 14 0,006 680 ± 7 0,401 529 ± 33 -21 ± 1 16 ± 1 
NpBV2-10Cu 186 ± 13 0,005 539 ± 33 0,391 428 ± 34 -20 ± 1 17 ± 1 
NpBV2-15Cu 184 ± 13 0,005 343 ± 15* 0,412 261 ± 24 -20 ± 1 17 ± 1 
NpBV2-30Cu 184 ± 14 0,006 341 ± 6* 0,234 479 ± 84 -27 ± 1 18 ± 1 
NpBV3 195 ± 16 0,009 399 ± 78 0,448 273 ± 19 -19 ± 1 17 ± 1 
NpBV3-15Cu 179 ± 25 0,020 557 ± 22 0,424 406 ± 16 -18 ± 1 23 ± 1 
* Distribution multimodale en DDL avec des pics d’intensité supplémentaires pour des diamètres 
d > 1 000 nm. 
Les potentiels ζ mesurés varient entre -27 et -18 mV (Tableau 2.6). Ces valeurs négatives 
s’expliquent par la présence de groupements silanol sous la forme SiO- à la surface des nanoparticules 
dans l’eau ultra-pure (pH ≈ 7), chargeant négativement la surface, le point isoélectrique de l’acide 
silicique étant autour de pH ≈ 2 [277,278]. En comparaison avec les nanoparticules de silice, les valeurs 
des potentiels ζ sont plus élevées. Cette augmentation est liée à la présence d’ions Ca2+ et/ou Cu2+ : 
pendant la calcination, les cations se sont intégrés au réseau vitreux formé par la silice en s’associant 
à des groupements silanols ou en rompant des ponts siloxane. De plus, le traitement thermique 
provoque aussi la condensation de groupements silanols de surface. Ils sont alors moins nombreux, 
provoquant une diminution du nombre de charges négatives de surface et donc une baisse du 
potentiel ζ. Ces valeurs sont en accord avec celles trouvées dans la littérature pour des nanoparticules 
de bioverre binaire SiO2-CaO [285] et pour des nanoparticules de bioverre binaire dopées avec du 
cuivre [359]. Elles confirment également la tendance des nanoparticules de bioverre à s’agglomérer 
entre-elles observée en DDL (PdI élevés et certaines distributions multimodales). En effet, lorsque les 
potentiels ζ sont dans l’intervalle [-30 mV ; 30 mV], il est considéré que la suspension n’est pas stable 
et que la force de répulsion entre les nanoparticules n’est pas suffisante pour éviter la sédimentation 
ou leur agrégation [352]. 
Les surfaces spécifiques (SSA ± σ) des nanoparticules de bioverre ont été évaluées par la méthode 
d’adsorption BET monopoint. Les mesures sont effectuées en triplicat. Les surfaces spécifiques 
obtenues varient entre 16± 1 et 23 ± 1 m2.g-1. Les nanoparticules contenant du cuivre (NpBV ternaires) 
présentent une surface spécifique plus élevée que celles contenant uniquement du calcium (NpBV 
binaires). Plus particulièrement dans le cas de la synthèse S2 où les nanoparticules ont toutes la même 
taille, l’augmentation de la surface spécifique tend à indiquer que le cuivre a bien été intégré dans les 
nanoparticules et ainsi augmenté leur densité (MCu = 63,55 g.mol-1 > MCa = 40,08 g.mol-1). Les résultats 
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obtenus pour les nanoparticules de bioverre binaire sont comparables à ceux présentés dans la 
littérature pour des tailles équivalentes [285]. Concernant les nanoparticules de bioverre dopées avec 
du cuivre, il n’y a pas d’étude dans la littérature portant sur des nanoparticules denses de taille 
similaire permettant d’effectuer une comparaison. 
2.3. Caractérisation chimique et structurale des nanoparticules de bioverre 
La composition des nanoparticules de bioverre synthétisées a été déterminée par des analyses 
ICP-OES (Inducely Coupled Plasma – Optic Emission Spectroscopy). Des analyses structurales ont 
également été effectuées pour caractériser l’incorporation des cations dans le réseau vitreux. Les 
nanoparticules de bioverre ont été analysées par diffraction des rayons X (DRX), spectroscopie IRTF et 
RMN solide du 29Si.  
La composition chimique des nanoparticules a été déterminée par analyse ICP-OES, en élaborant 
préalablement des perles par fusion alcaline des poudres avec du fondant à 1100 °C qui ont ensuite 
était dissoute dans de l’acide nitrique. Les résultats obtenus sont reportées dans le Tableau 2.7. 
Tableau 2.7. Composition molaire des différentes nanoparticules de bioverre synthétisées, déterminée à partir 
des analyses ICP-OES. Comparaison avec la composition théorique d’oxyde mise en œuvre lors de leur synthèse. 
 
Composition théorique  
(% mol.) 
Composition déterminée par ICP-OES  
(% mol. ± σ) 
 SiO2 CaO CuO SiO2 CaO CuO 
NpBV1 85 15 0 97,2 ± 0,2 2,85 ± 0,01 NM 
NpBV2 70 30 0 94,8 ± 0,2 5,19 ± 0,01 ND 
NpBV2-10Cu 70 20 10 86,6 ± 0,2 ND 13,41 ± 0,01 
NpBV2-15Cu 70 15 15 85,1 ± 0,2 ND 14,87 ± 0,04 
NpBV2-30Cu 70 0 30 84,0 ± 0,3 ND 15,96 ± 0,05 
NpBV3 70 30 0 86,5 ± 0,3 13,50 ± 0,05 ND 
NpBV3-15Cu 70 15 15 89,6 ± 0,1 6,2 ± 0,1 4,21 ± 0,04 
NM : Non mesuré, ND : Non détecté 
Avec une quantité initiale de sels de calcium correspondant à 15% molaire de CaO, les NpBV1 
obtenues par la voie de synthèse S1 ne sont composées in fine que de 2,85 ± 0,01 % molaire de CaO, 
correspondant à un taux d’intégration du calcium de 16 % ((SiO2/CaO)ICP/(SiO2/CaO)th). À température 
ambiante, le calcium ne s’intègre pas dans le réseau, il s’adsorbe à la surface des nanoparticules et 
c’est le traitement thermique appliqué lors de la calcination qui lui permet de diffuser au sein du réseau 
et de s’incorporer. La majorité du calcium a été éliminée avec le surnageant lors de la centrifugation. 
Ce taux d’incorporation, bien que faible, est cohérent avec les résultats de Greasley et al. ayant un 
protocole de synthèse similaire mais appliqué à des nanoparticules plus petites (≈ 100 nm) [279].  
Pour rappel, le protocole des synthèses de type S2 est quasi-identique à celui de la voie de 
synthèse S1 ; le temps de mélange entre les nanoparticules de silice initiales et les sels métalliques a 
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été augmenté à 90 minutes (au lieu de 45 minutes) et les compositions molaires ont été modifiées afin 
de permettre une plus grande insertion de calcium et/ou de cuivre au sein du réseau vitreux de silice. 
Les NpBV2, dont la composition molaire théorique est de 70% SiO2 et de 30% CaO sont in fine 
réellement composées de 5,19 ± 0,01 % molaire de CaO. Cela correspond à un taux d’intégration de 
13%. Malgré une plus grande quantité de calcium incorporée dans le réseau vitreux, le taux d’insertion 
reste faible. Les valeurs obtenues sont cependant supérieures à celles trouvées par Greasley et al. pour 
une même composition initiale, un protocole de synthèse similaire et des nanoparticules de 100 nm 
(3,7 ± 1,2 % molaire) [279]. Greasley et al. ont observé au MET des précipités riches en calcium qui ont 
pu être évacuées par une étape de lavage. Cependant, dans notre cas, les observations effectuées sur 
des nanoparticules de bioverre de taille supérieure au NpBV2 (≈ 290 nm) mais synthétisées selon un 
protocole identique à celui des synthèses S2 n’indiquent la présence d’aucun précipité avant ou après 
calcination (Figure 2.12). De même, le cliché MET des NpBV2 (Figure 2.5) ne montrent la présence 
d’aucun précipité.  
 
Figure 2.12. Observations MET de nanoparticules de bioverre SiO2-CaO (≈ 290 nm) A) avant calcination et B) 
après calcination. 
Pour les autres compositions synthétisée selon la voie S2, les résultats de l’analyse ICP-OES 
montrent que les nanoparticules ternaire synthétisées sont finalement composées uniquement de 
SiO2 et de CuO (Tableau 2.7). En suivant ce protocole, seul le cuivre a été intégré dans le réseau vitreux. 
Son incorporation semble empêcher celle du calcium probablement à cause de leur différence 
d’électronégativité (χCu = 1,9 et χCa = 1). 
Au vu de ces résultats, un nouveau protocole a été mis en place afin de permettre l’intégration à 
la fois du calcium et du cuivre dans le réseau de silice. Afin de pallier la différence d’électronégativité, 
le pH de la suspension de nanoparticules initiales dans l’eau ultra-pure a été augmenté autour de 
pH ≈ 12 par addition d’ammoniaque avant d’ajouter les sels métalliques : synthèse de type S3. Les 
résultats des analyses ICP-OES des nanoparticules de bioverre binaire NpBV3 montrent que ce 
protocole permet d’augmenter la quantité de calcium incorporé. Ainsi pour une composition molaire 
théorique de 30% CaO, les NpBV3 contiennent in fine 13,50 ± 0,05 % molaire de CaO (taux d’intégration 
du calcium de 36%). Pour les nanoparticules ternaires NpBV3-15Cu, la composition molaire théorique 
était de 15% molaire de CaO et 15% molaire de CuO : les analyses ICP-OES conduisent à une 
composition NpBV3-15Cu de 6,2 ± 0,1 % molaire de CaO (taux d’insertion du calcium de 32%) et de 
4,21 ± 0,04 % molaire de CuO (taux d’insertion du cuivre de 22%). Ces résultats sont supérieurs à ceux 
A B
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présentés dans la littérature [279,285]. L’ajout des sels de nitrates de calcium et de cuivre à la 
suspension de nanoparticules de silice en condition basique semble ainsi avoir permis d’augmenter le 
taux de calcium intégré pour les nanoparticules de bioverre binaire SiO2-CaO mais aussi d’incorporer à 
la fois les ions calcium et les ions cuivre dans le cas des nanoparticules de bioverre ternaire. Cette 
augmentation de la concentration d’ions calcium détectés peut s’expliquer par plusieurs hypothèses. 
La première suppose que la hausse du pH permettrait de diminuer la protonation de surface des 
nanoparticules de silice, favorisant ainsi l'interaction avec les cations Ca2+ dont l'électronégativité est 
plus faible que celle des ions Cu2+. La seconde explication repose sur la formation de complexes et 
d’hydroxydes de cuivre lors de l’addition du nitrate de cuivre à pH élevé, limitant alors l’intégration du 
cuivre par rapport au calcium. Enfin, la dissolution/re-condensation de la surface des nanoparticules 
augmente également leur surface spécifique, ce qui permettrait d’adsorber et d’intégrer une plus 
grande quantité de cations, mais pouvant également « encapsuler » les cations lors de la re-
condensation de la silice.  
Cependant, les observations MET à plus fort grossissement des NpBV2-10Cu, des NpBV2-30Cu et 
des NpBV3-15Cu montrent la présence de précipités soit à la surface des nanoparticules pour les 
NpBV2-10Cu et les NpBV3-15Cu, soit isolés des nanoparticules pour les NpBV2-30Cu (Figure 2.13).  
 
Figure 2.13. Clichés MET à fort grossissement des NpBV2-10Cu, NpBV2-30Cu et NpBV3-15Cu. Les flèches vertes 
identifient les précipités. 
Des analyses par diffraction des rayons X (DRX) ont été effectuées sur les différentes 
nanoparticules de bioverre synthétisées après calcination afin de vérifier leur nature amorphe et 
d’identifier la nature des précipités observés sur les clichés MET. Les diffractogrammes RX obtenus 
sont représentés sur la Figure 2.14. Les diffractogrammes des NpBV1 et des NpBV2 présentent un halo 
large et diffus entre environ 15 ° et 30 ° confirmant la nature amorphe des nanoparticules de bioverre 
binaire obtenues selon les synthèses de types S1 et S2 [285,360]. En plus du halo caractéristique des 
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est caractéristique de la calcite (fiche JCPDS n° 05-0586) [361,362]. Il semblerait que durant la 
préparation des nanoparticules de bioverre NpBV3 un processus de carbonatation ait eu lieu entre le 
CO2 ambiant et une faible quantité de Ca2+ [363]. La décomposition thermique de la calcite s’effectuant 
lentement à partir de 700 °C, la calcination n’est pas suffisante pour la dégrader [364]. Enfin, les 
diffractogrammes RX des nanoparticules de bioverre contenant du cuivre présentent tous les pics de 
diffraction caractéristiques de la phase monoclinique des cristaux d’oxyde de cuivre (II) (fiche JCPDS 
n° 048-1548) [365]. Les précipités observés sur les images MET en surface des nanoparticules pour les 
NpBV2-10Cu et isolés des nanoparticules pour les NpBV2-30Cu semblent donc être constitués de CuO. 
Aucun précipité n’est observable sur les clichés MET pour les NpV2-15Cu, cependant, le 
diffractogramme RX montre explicitement la présence de CuO. L’hypothèse la plus probable est que 
des cristaux nanométriques de CuO se soient formés à la surface des nanoparticules de bioverre et 
non visibles au MET. 
 
Figure 2.14. Diffractogrammes des RX des différentes nanoparticules de bioverres élaborées après calcination. 
Pour expliquer la formation d’oxyde de cuivre (II), il faut revenir aux conditions utilisées pour les 
synthèses. Dans le cas des NpBV2, l’addition des nitrates de calcium et de cuivre a été effectuée sans 
modifier le pH de la solution. Comme les nanoparticules initiales ont été utilisées directement après 
leur synthèse, la suspension de nanoparticules dans l’eau a un pH autour de 10 à cause des ions 
hydroxyde de l’ammoniaque n’ayant pas totalement été évacués lors de la centrifugation. Pour un tel 
pH et une concentration en Cu2+ variant entre 1,9.10-1 et 2,8.10-1 mol.L-1, le diagramme de Pourbaix du 
cuivre indique que les ions Cu2+ forment des hydroxydes de cuivre (II) (Figure 2.15) [366] qui vont réagir 
avec les ions nitrates présents en solution, formant alors de l’hydroxynitrate de cuivre Cu2(OH)3(NO3) 
observé par DRX avant calcination (Annexe p289). Ainsi, une partie des ions cuivre s’adsorbent en 
surface des nanoparticules tandis que l’autre semble former des précipités de Cu2(OH)3(NO3) 
nanométriques. Dans le cas des NpBV2-10Cu et les NpBV2-15Cu, la germination des cristaux de 
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Cu2(OH)3(NO3) s’effectuerait de manière hétérogène à la surface des nanoparticules, la concentration 
serait sous la limite de sursaturation. Dans certains cas, les cristaux s’agglomèrent pour former de plus 
gros précipités. Dans le cas des NpBV2-30Cu la concentration serait suffisante pour que de la 
germination homogène ait lieu en plus de la germination hétérogène, formant des nanoparticules 
isolées de Cu2(OH)3(NO3) en plus de nanocristaux à la surface des nanoparticules (Figure 2.13). La 
couleur des poudres de nanoparticules obtenues après lyophilisation et avant calcination semble 
confirmer cette hypothèse, l’hydroxyde de cuivre (II) étant bleu pâle, il se mélange au cuivre (II) 
hydraté (bleu) et aux nanoparticules de silice (blanches) (cf. Figure 2.11). 
 
Figure 2.15. Diagramme de Pourbaix du cuivre à 25 °C en solution aqueuse pour des concentrations d’espèces 
aqueuses entre 1 et 10-6 mol.L-1 [366]. 
Dans le cas des NpBV3-15Cu les conditions sont différentes, le pH de la suspension de 
nanoparticules de silice initiales dans l’eau a été augmenté par ajout d’ammoniaque pour atteindre un 
pH proche de 12. La présence d’ammoniaque à une forte concentration mène à la formation de 
complexes entre les ions cuivre et les ions ammoniaque qui rentrent en compétition avec les 
complexes aqueux, moins stables. Pour cette synthèse, environ 150 mL d’ammoniaque (28%) ont été 
ajoutés afin de modifier le pH. À une telle concentration, les ions cuivre non adsorbés à la surface des 
nanoparticules forment des complexes [Cu(NH3)4]2+. Ils vont réagir avec les ions nitrate présents pour 
former du Cu(NH3)4(NO3)2 comme montré par DRX sur les poudres non calcinées (Annexe p289). Le 
formation de ces complexes s’effectue en compétition avec la formation de Cu2(OH)3(NO3) par 
germination hétérogène (concentration en Cu2+ de 1,1.10-2 mol.L-1). La compétition de ces deux 
espèces de cuivre est représentée à titre indicatif (les concentrations de cuivre et d’ammoniaque sont 
différentes de celles utilisées pour la voie de synthèse S3) sur la Figure 2.16 [367]. Une partie des 
Cu(NH3)4(NO3)2 aurait été évacuée avec le surnageant après la centrifugation, le reste serait piégé à la 
surface des particules hydratées. Les Cu2+ adsorbés et les Cu2(OH)3(NO3) précipités resteraient à la 
surface des nanoparticules. Les complexes Cu(NH3)4(NO3)2 peuvent prendre une couleur allant de bleu 
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à violet, le mélange avec les autres composants pourrait ainsi expliquer la couleur violet pâle de la 
poudre de nanoparticules NpBV3-15Cu après lyophilisation (Figure 2.11). 
 
Figure 2.16. Concentration en espèces Cu2+, Cu(OH)2 et Cu(NH3)42+ en fonction du volume V (L) d’ammoniaque à 
2 mol/L-1 [367]. Les pointillés rouges représentent la situation supposées dans le cas de la synthèse des 
NpBV3-15Cu. 
Enfin, lors de la calcination des poudres, en plus de l’élimination des nitrates et l’incorporation des 
ions dans le réseau vitreux, les Cu(NH3)4(NO3)2 adsorbés en surface lors de la lyophilisation et les 
Cu2(OH)3(NO3) formeraient du CuO [368,369]. Les poudres sont grises après la calcination, mélange 
entre la couleur noire du CuO et blanche des nanoparticules de silice. 
La Figure 2.17 représente schématiquement les mécanismes supposés menant à la formation de 
CuO soit à la surface des particules soit de manière isolée. 




Figure 2.17. Schéma représentant les mécanismes supposés de formation de CuO au cours de la synthèse des 
nanoparticules de bioverre contenant du cuivre. Les nanoparticules sont représentées après lyophilisation. 
Ainsi pour les nanoparticules de bioverre contenant du cuivre, les compositions déterminées par 
ICP-OES ne traduisent pas la composition en cuivre des nanoparticules de verre. Du fait de la présence 
de ces précipités de CuO, tous les ions cuivre ne sont pas totalement intégrés dans le réseau de silice. 
Les spectres IRTF obtenus pour les nanoparticules de bioverre présentent les pics caractéristiques 
des nanoparticules de silice (Figure 2.18) [354,322,355,356]. Le pic à 1 100 cm-1 et l’épaulement à 
1 200 cm-1 sont attribués à l’élongation asymétrique des groupements siloxane. Les vibrations à 
476 cm-1 et 800 cm-1 correspondent respectivement à la déformation asymétrique et à l’élongation 
symétrique des groupements siloxane Si-O-Si. Les nanoparticules de silice non calcinées, NpSi, 
possèdent une vibration à 933 cm-1 attribuée à l’élongation symétrique des silanols de surface et une 
faible vibration à 1 384 cm-1 attribuée aux liaisons Si-CH2 (pollution organique). Ces contributions ne 
sont plus présentes sur les spectres des NpSi_calcinées ni des nanoparticules de bioverre à cause 
respectivement de la condensation de la majorité des groupements silanol de surface et de la 
dégradation des pollutions organiques lors du traitement thermique. De même, l’absorbance de la 
bande à 3 420 cm-1 correspondant à l’élongation des Si-OH liés à la présence de molécules d’eau a 
fortement diminué pour les nanoparticules calcinées (silice et bioverre), ceci est dû à l’évaporation de 
l’eau adsorbée pendant la calcination. La contribution à 1 637 cm-1 liée à l’eau résiduelle 
intermoléculaire est toujours présente même après traitement thermique. Enfin, les spectres des 
NpSi_calcinées et des nanoparticules de bioverre possèdent un épaulement au pic à 1 100 cm-1. Aguiar 
et al. attribuent cette vibration à la présence de tétraèdres SiO4 possédant un oxygène non pontant 
(Si-O-NBO) [356]. Cette contribution semble être plus importante pour les nanoparticules qui ont 
effectivement intégré du calcium (NpBV1, NpBV2, NpBV3, NpBV3-15Cu) mais elle est aussi présente 
pour les NpSi_calcinées. Cependant, les différences d’absorbance observées ne sont pas significatives 
(Annexe p289) et aucune étude systématique n’a été effectuée, il est donc impossible de conclure sur 
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l’incorporation du calcium en se basant sur cette bande de vibration. Concernant le spectre obtenu 
pour les NpBV3, il apparaît en plus des bandes précédemment citées, une vibration vers 1 500 cm-1 
attribuée à l’élongation des carbonates [370]. Cela confirme l’hypothèse émise d’après le 
diffractogramme DRX d’une probable carbonatation du milieu au cours du procédé de synthèse, ayant 
conduit à la formation de calcite.   
 
Figure 2.18. Spectres FTIR des nanoparticules de silice avant calcination (NpSi) et après calcination 
(NpSi_calciné) ainsi que des différentes nanoparticules de bioverre après calcination. 
La spectroscopie IRTF n’est pas assez sensible pour pouvoir détecter des changements dans le 
réseau vitreux des nanoparticules. Des analyses de spectroscopie RMN en phase solide du 29Si CP-MAS 
(Cross-Polarization Magic Angle Spinning), UDEFT (Uniform Driven Equilibrium Fourier Transform) et 
1H MAS (Magic Angle Spinning) ont été effectuées pour vérifier l’incorporation des cations au réseau 
vitreux de silice sur les NpBV2-MCu et les NpBV3-MCu. 
La spectroscopie RMN 29Si CP-MAS est une analyse permettant d’étudier les unités structurales de 
la silice (Qn) par un transfert d’aimantation des protons aux atomes de silicium. La décomposition des 
spectres obtenus par des fonctions gaussiennes montre ainsi l’évolution de la structure des 
nanoparticules de bioverre en fonction de leur composition. Il est ainsi possible d’identifier les 
différentes unités structurales composant le réseau vitreux, cependant la résolution ne permet pas de 
le quantifier. Le Tableau 2.8 présente les attributions des pics aux unités structurales de la silice d’après 
la littérature.  
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Tableau 2.8. Attribution des unités structurales de la silice aux pics de RMN 29Si, d’après [279,280,282,371–373]. 
   Superposition   
Unité structurale Q1Ca Q2Ca Q3Ca Q2H Q3H Q4Si 
δ (ppm) -75 -83 -90 -91 -101 -110 
Les spectres RMN 29Si CP-MAS sont représentés sur la Figure 2.19 et les attributions de pics sont 
reportées dans le Tableau 2.9. Les nanoparticules de silice initiales ayant servi pour la synthèse des 
nanoparticules de bioverre (Np0BV2, Np0BV3 et Np0BV3-15Cu) sont principalement composées 
d’espèces Q4 (≈ -110 ppm) puis d’espèces Q3 (≈ -100 ppm), c’est-à-dire d’atomes de silicium avec 
respectivement 4 et 3 atomes d’oxygène pontants (Tableau 2.9). Dans le cas des NpBV2, qui 
contiennent effectivement du calcium d’après les analyses ICP-OES, une troisième composante 
apparaît à -83,4 ± 0,2 ppm correspondant, d’après la littérature à des unités structurales Q2Ca 
spécifique des atomes de silicium avec 2 atomes d’oxygène non pontants interagissant via une liaison 
ionique avec un atome de calcium [279,372,374]. Ce pic supplémentaire tend à confirmer 
l’incorporation du calcium dans le réseau de silice des nanoparticules de bioverre. Une diminution de 
l’intensité de la composante liée aux Q4 et une augmentation de celle attribuée aux Q3 est notable. 
Cependant, la faible résolution des spectres ne permet pas de conclure sur la quantité de chaque 
espèce réellement présente ou sur des valeurs numériques traduisant la connectivité du réseau. Les 
spectres des NpBV2-10Cu, NpBV2-15Cu et NpBV2-30Cu, ne contenant que du cuivre d’après les 
résultats d’ICP-OES, présentent toujours comme composantes majeures les bandes à -110 ppm et à -
100 ppm correspondant respectivement aux espèces de silice Q4 et Q3. Les NpBV2-10Cu possèdent en 
plus de ces deux pics principaux un pic à -92 ± 1 ppm vraisemblablement lié à la présence d’unités Q2. 
Cette contribution peut être liée à l’incorporation du cuivre qui rompt des ponts siloxane en intégrant 
le réseau. Ce pic n’est pas visible sur les spectres des NpBV2-15Cu et NpBV2-30Cu. En effet, comme le 
cuivre est paramagnétique, sa présence accélère la relaxation des unités Qn dans son environnement. 
Cette propriété particulière du cuivre peut ainsi expliquer l’absence de pic représentatif des Q2 pour 
des quantités molaires de dopage supérieures et ainsi de confirmer l’intégration du Cu dans le réseau 
vitreux. 











Couleur Vert Orange Bleu Rouge 
Np0BV2 - - -103,1 ± 0,6 -110,9 ± 0,2 
NpBV2 -83,4 ± 0,2 - -102,4 ± 0,2 -112,2 ± 0,1 
NpBV2-10Cu - -92 ± 1 -100,3 ± 0,2 -109,5 ± 0,1 
NpBV2-15Cu - - -101 ± 1 -110,2 ± 0,3 
NpBV2-30Cu - - -98,8 ± 0,6 -110,2 ± 0,1 
Np0BV3 - - -100,3 ± 0,7 -110,3 ± 0,2 
NpBV3 -81 ± 3 -90 ± 2 -102 ± 2 -112 ± 1 
Np0BV3-15Cu - - -100,5 ± 0,7 -110,2 ± 0,2 
NpBV3-15Cu -87 ± 1 -93,7 ± 0,8 -99,6 ± 0,7 -109,5 ± 0,2 
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De même, le spectre obtenu pour les NpBV3, contenant du calcium (confirmé par analyse ICP-OES), 
présente en plus des deux contributions principales liées aux unités Q4 (-112 ± 1 ppm) et Q3 
(-102 ± 2 ppm), deux autres pics à -90 ± 2 ppm et à -81 ± 3 ppm. Le premier est associé à la 
superposition des unités Q2H et des Q3Ca indiquant la présence i) d’atomes de silicium possédant 2 
atomes d’oxygène non pontants, liés à des hydrogènes et ii) d’atomes de silicium avec 1 oxygène non 
pontant associé par liaison ionique à un atome de calcium. Le second est attribué aux unités Q2Ca, 
c’est-à-dire des atomes de silicium avec 2 atomes d’oxygène non pontants liés à des atomes de calcium 
[279,372,374]. Ces deux pics tendent ainsi à confirmer la bonne incorporation du calcium au sein des 
nanoparticules de bioverre obtenues par la voie de synthèse S3. Les NpBV3-15Cu contiennent à la fois 
du calcium et du cuivre. Le spectre obtenu possède un pic majoritaire à -109,5 ± 0,2 ppm attribué aux 
espèces Q4. Les trois autres contributions sont associées aux unités Q3 à -99,6 ± 0,7 ppm, à la 
superposition des unités Q2H et des Q3Ca (-93,7 ± 0,8) et aux unités Q2Ca (-87 ± 1) de plus faibles 
intensités. Le calcium est bien présent dans la matrice vitreuse des nanoparticules. Cependant, la 
quantité de calcium incorporée étant moindre que dans le cas des NpBV3, il semble y avoir une 
compétition sur les caractéristiques des différents pics entre l’effet de la présence du calcium et celui 
du cuivre paramagnétique. 
 
Figure 2.19. Spectres RMN 29Si CP-MAS des nanoparticules de bioverre et des nanoparticules initiales 
correspondantes (Np0BV2, Np0BV3 et Np0BV3-15Cu) après calcination avec la représentation des décompositions 
des spectres avec des gaussiennes. 
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Les résultats des analyses MET confirmées par des analyses DRX ayant montré la présence de 
précipités cristallins de CuO pour les nanoparticules contenant du cuivre, il est légitime de se demander 
si les ions cuivre ont été réellement intégrés au réseau vitreux de silice. De plus, du fait du 
paramagnétisme du cuivre, il est difficile de mettre en évidence sans ambiguïté son incorporation dans 
le réseau vitreux par 29Si CP-MAS. Des caractérisations ont été effectuées par spectroscopie RMN 29Si 
UDEFT qui permet l’analyse des espèces Qn en aimantant directement les atomes de silicium ; elles 
mettent principalement en avant les groupements de silicium au sein de la particule, les Q4. Ainsi, il 
est possible de démontrer la bonne incorporation du cuivre au réseau vitreux en analysant l’effet du 
cuivre sur ce signal pour différents temps de recyclage imposé à l’échantillon : d1 = 50 s, d2 = 10 s et 
d3 = 1 s [375]. Les spectres sont présentés sur la Figure 2.20. Pour les nanoparticules de silice initiales 
et les nanoparticules contenant uniquement du calcium (NpBV2 et NpBV3), le signal s’atténue lorsque 
que le temps de recyclage imposé diminue. Au contraire, pour les nanoparticules de bioverre 
contenant du cuivre malgré la diminution du temps de recyclage il n’y a pas ou très peu de perte de 
signal même pour le temps le plus faible d3 = 1 s. Ainsi, cet effet net du cuivre sur l’intensité du signal 
prouve sa présence dans l’environnement des différentes espèces Qn composants le réseau vitreux de 
silice. Il accélère leur retour à l’équilibre par son paramagnétisme. De plus, le fait que le signal soit très 
peu atténué même pour le pic autour de -110 ppm attribué aux unités Q4 permet de démontrer que 
le cuivre s’est bien intégré au sein des nanoparticules car présent dans l’environnement de ces unités.  
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Figure 2.20. Spectres RMN 29Si UDEFT des nanoparticules de bioverre et des nanoparticules de silice initiales 
correspondantes (Np0BV2, Np0BV3 et Np0BV3-15Cu) après calcination obtenus pour différents temps de recyclage 
(d1 =50 s, d2 = 10 s et d3 = 1 s). 
Enfin, les nanoparticules de bioverre et leurs nanoparticules de silice initiales respectives sont 
caractérisées par spectroscopie RMN 1H MAS en phase solide. Cette analyse donne des informations 
sur l’environnement des protons présents dans les nanoparticules. Le Tableau 2.10 rassemble les 
attributions des différents pics d’après la littérature.  



















δ (ppm) > 5 4-5 2,9 1,9 1 0,8 
La Figure 2.21 représente les spectres RMN 1H MAS obtenus pour les deux synthèses de 
nanoparticules de bioverre (S2 et S3). Dans les deux cas, les nanoparticules initiales de silice possèdent 
une contribution majoritaire vers 2,9 ppm correspondant aux protons des silanols internes. Les pics à 
1,9 ppm et à 1 ppm sont attribués respectivement aux protons des silanols n’ayant pas de liaison 
hydrogène et aux silanols de surface. Enfin, l’épaulement entre 9 et 5 ppm correspond à des protons 
impliqués dans des liaisons hydrogène fortes et celui autour de 4 ppm est attribué aux protons des 
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molécules d’eau adsorbées en surface [280,372]. Le spectre des NpBV2, contenant une faible quantité 
de calcium, présente un pic principal autour de 5 ppm correspondant à de l’eau adsorbée en surface 
au niveau des silanols. La disparition de l’épaulement après 5 ppm indique qu’il n’y a plus de 
groupements hydroxyle possédant des liaisons hydrogène fortes. Le pic correspondant aux silanols 
internes à 2,9 ppm est fortement atténué, laissant penser que les atomes de calcium ont remplacé les 
protons à l’intérieur du réseau vitreux. De même les intensités du pic attribué aux silanols isolés 
(1,9 ppm) et aux silanols de surface ont fortement diminué confirmant l’intégration du calcium à la 
surface et dans le réseau silice. Les spectres obtenus pour les nanoparticules contenant uniquement 
du cuivre, NpBV2-10Cu, NpBV2-15Cu et NpBV2-30Cu, possèdent un large pic autour de 5 ppm lié à la 
présence de cluster d’eau. La perte de signal au niveau des OH internes (2,9 ppm), des OH isolés 
(1,9 ppm) et des OH de surface (1 ppm) semble confirmer l’intégration du cuivre dans les 
nanoparticules. Cependant, comme le cuivre est paramagnétique, les autres résonances (pics) peuvent 
être masquées par son effet sur la relaxation des atomes d’hydrogène dans son environnement.  
 
Figure 2.21. Spectres RMN 1H des nanoparticules de bioverre et des nanoparticules initiales correspondantes 
(Np0BV2, Np0BV3 et Np0BV3-15Cu) après calcination. 
Dans le cas des NpBV3, la quantité de calcium incorporée est plus élevée. Le spectre RMN 1H MAS 
présente un large pic avec une résonance principale à 3 ppm correspondant à la présence de OH 
internes. Les signaux relatifs aux OH isolés et aux OH de surface ne sont pas visibles, laissant penser 
que le calcium s’est principalement intégré en surface des nanoparticules. L’épaulement autour de 
7 ppm pourrait quant à lui être relié à la présence de liaisons fortes Ca-OH. Le spectre des NpBV3-15Cu 
possède un pic étroit vers 4,2 ppm spécifique des clusters d’eau adsorbés. Le pic à 2,9 ppm attribué 
aux protons des groupes silanols internes est absent tendant à montrer que les cations ont migré dans 
la matrice de silice. Cette hypothèse est confirmée par la présence atténuée de pics spécifiques aux 
OH isolés (1,9 ppm) et aux OH de surface (1 ppm). Encore une fois, même si la quantité de cuivre 
intégrée est faible, il faut tenir compte de son paramagnétisme pouvant induire un effet sur la 
relaxation des groupements environnants et masquer des signaux. Aucune étude de RMN en phase 
solide n’a été effectuée sur des nanoparticules de silice contenant du cuivre, il est donc impossible de 
confirmer les hypothèses et résultats en se basant sur la littérature. 
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3. Discussion sur les différentes synthèses de nanoparticules de bioverre 
Trois voies de synthèse de nanoparticules de bioverre ont été étudiées. La stratégie choisie 
consiste à faire réagir des nanoparticules de silice préalablement synthétisées avec des sels de nitrates 
de calcium et/ou de cuivre afin d’obtenir des nanoparticules de bioverre binaire ou de bioverre 
ternaire. 
Les nanoparticules de bioverre obtenues par les trois voies de synthèse présentent une 
morphologie sphérique avec un diamètre moyen variant entre 164 ± 13 nm et 195 ± 16 nm. Il a été 
montré que l’ajout de cations au réseau vitreux n’affecte pas la taille finale des nanoparticules de 
bioverre en suivant cette stratégie [279], cette dernière est entièrement définie pendant la synthèse 
des nanoparticules de silice initiales en faisant varier les conditions de synthèse [266]. Cependant, il 
s’avère que pour des concentrations initiales en eau, TEOS et hydroxyde d’ammonium identiques lors 
de la synthèse des nanoparticules de silice initiales, les nanoparticules de bioverre synthétisées 
possèdent des diamètres plus faible que ceux mesurés pour les NpSi (dm = 357 ± 19 nm). Cette 
différence de taille entre les nanoparticules de silice et celles de bioverre semble être due à 
l’augmentation de la quantité synthétisée (2 g pour les NpSi, 30 g pour les NpBV) et aux modifications 
dans les protocoles de synthèse (dilution du TEOS dans l’éthanol avant l’ajout rapide d’un coup). La 
taille finale obtenue, inférieure à 200 nm, est cependant intéressante pour des applications 
biomédicales. En effet, les nanoparticules de 200 nm sont plus facilement piégées par les macrophages 
[376] et il est considéré que des nanoparticules ayant un diamètre entre 5 et 250 nm sont internalisées 
par les cellules sans présenter d’effet cytotoxique [377]. De plus, il a été montré dans la littérature que 
l’utilisation de nanoparticules augmente les propriétés biologiques des bioverres comparée à 
l’utilisation de microparticules [164–167], mais aussi les propriétés mécaniques des composites dans 
lesquelles elles servent de renforts [378]. Enfin, plus les particules sont grosses, plus elles tendent à 
sédimenter et à s’agglomérer, l’utilisation de petites particules permet de réduire ces risques qui 
seraient limitant notamment lors de la mise en forme du scaffold composite.  
Les particules obtenues sont sphériques et homogènes en taille, exceptées celles issues de la voie 
de synthèse S3, qui présentent des défauts de surface en raison de la dissolution/re-condensation des 
groupements silanol de surface à cause de l’augmentation du pH avant l’ajout des sels de nitrates. 
Globalement, les diamètres et les indices de polydispersité obtenus par DDL sont plus élevés que pour 
les NpSi. Cela peut s’expliquer par l’incorporation des cations modifiant ainsi la couche hydratée en 
surface des nanoparticules de bioverre et augmentant les diamètres hydrodynamiques mesurés, mais 
aussi par un gonflement du réseau suite à l’incorporation des cations. Les indices de polydispersité 
relativement élevés semblent indiquer une tendance des nanoparticules à s’agglomérer et à 
sédimenter en solution. Cette hypothèse est confirmée par l’évaluation de la charge de surface des 
nanoparticules de bioverre. En effet les potentiels ζ des nanoparticules de bioverre varient entre -
27 ± 1 mV et -18 ± 1 mV tandis que celui mesuré pour les NpSi est de -32 ± 2 mV. Il est connu que 
lorsque le potentiel ζ se situe entre -30 mV et 30 mV, les répulsions électrostatiques entre les objets 
ne sont pas suffisantes pour que la suspension soit stable et pour éviter l’agglomération ou la 
sédimentation [352]. L’augmentation du potentiel ζ peut s’expliquer à la fois par l’adsorption des 
cations en surface, les ions Ca2+ et/ou Cu2+ compensent la charge des atomes d’oxygène non pontants, 
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et par la calcination nécessaire à leur diffusion dans les nanoparticules, qui provoque également des 
réactions de condensation entre les groupes silanol de surface, réduisant ainsi le nombre de groupes 
hydroxyle présents à la surface des nanoparticules. 
Chronologiquement, les synthèses ont été adaptées en fonction des résultats de dosages obtenus 
par spectrométrie ICP-OES afin d’optimiser l’insertion du calcium et du cuivre. Les NpBV1 issues de la 
synthèse de type S1, ayant pour composition molaire nominale 85 % SiO2 15 % CaO, a été la première 
réalisée. Elle a mené à l’élaboration de nanoparticules de bioverre contenant effectivement moins de 
3% molaire de CaO. Afin d’augmenter la quantité de calcium intégré et de développer des 
nanoparticules de bioverre ternaire contenant du cuivre, les synthèses de type S2 ont été mises en 
place en augmentant les compositions molaires théoriques étudiées. Les compositions molaires 
nominales testées, 70 % SiO2 (30-M) % CaO et M % CuO avec M = {10, 15, 30}, ont permis une 
intégration effective supérieure à 5 % molaire de calcium pour les NpBV2 mais les autres compositions 
ont montré que dans les conditions S2, seul le cuivre était incorporé aux nanoparticules (de 13 à 
presque 16 % molaire), la différence d’électronégativité entre le cuivre et le calcium empêchant 
l’incorporation de ce dernier. Afin de pallier cette limitation, la voie de synthèse S3 a été mise en œuvre 
en augmentant le pH de la suspension avant d’ajouter les sels de nitrate. Il a ainsi été possible de 
synthétiser des nanoparticules de bioverre binaire contenant 13,5 % molaire de CaO à partir d’une 
composition molaire théorique de 30 % de CaO, et des nanoparticules de bioverre ternaire contenant 
6,2 % molaire de CaO et 4,2 % molaire de CuO à partir d’une composition molaire nominale de 15 % 
CaO 15 % CuO. L’augmentation du pH entraîne une dissolution/re-condensation de la surface des 
nanoparticules formant un « voile » autour des nanoparticules, augmentant ainsi leur surface 
spécifique. Cela contribuerait, en plus de l’effet du pH sur les électronégativités des cations, à 
augmenter la quantité de cations adsorbés à la surface des nanoparticules. Ainsi la modification du 
protocole a permis l’intégration à la fois du calcium et du cuivre dans le réseau de silice et d’obtenir 
des taux d’insertion plus élevés que ceux décrits dans la littérature [279,285]. Cependant, les analyses 
DRX et les observations par MET ont montré la formation de précipité de CuO cristallin après 
calcination dans le cas des synthèses de nanoparticules de bioverre avec le cuivre. Les résultats des 
dosages par ICP sont donc à considérer avec prudence dans l’estimation de l’incorporation des cations. 
Les analyses par spectroscopie RMN à l’état solide du silicium (29Si CP-MAS et 29Si UDEFT) et du proton 
(1H MAS) des nanoparticules de bioverre issues des voies de synthèse S2 et S3 ont permis de confirmer 
l’incorporation du calcium mais aussi du cuivre dans la matrice vitreuse et leur migration dans la 
nanoparticule. Cela prouve que malgré la germination de CuO à la surface des nanoparticules, du 





Dans ce chapitre nous avons étudié la synthèse à façon des différents constituants organiques et 
inorganiques qui seront par la suite mis en œuvre pour élaborer les scaffolds nanocomposites en 
utilisant une stratégie innovante basée sur la combinaison du concept de « Bricks and Mortar » et du 
freeze-casting. 
Dans un premier temps, l’étude a porté sur la synthèse de poly(D,L-lactide) à façon. Des polymères 
de faible masse molaire (Mn 2 200 g.mol-1 à 10 000 g.mol-1) ont été synthétisés par polymérisation par 
ouverture de cycle en solution et caractérisés ; ils seront ensuite fonctionnalisés à façon et serviront 
de greffon pour l’élaboration de nanoparticules de bioverre greffées. Des polymères de masse molaire 
élevée (Mn 25 000 g.mol-1 à 100 000 g.mol-1) ont également été synthétisés, par polymérisation par 
ouverture de cycle en masse, et caractérisés ; ils seront utilisés comme matrice polymère lors de la 
mise en forme des scaffolds nanocomposites. Les caractérisations effectuées par RMN en phase liquide 
du proton et par chromatographie d’exclusion stérique ont montré un bon contrôle des réactions de 
polymérisation. La fonctionnalisation à façon et le greffage des polymères de faible masse molaire sur 
les nanoparticules de bioverre seront détaillés dans le chapitre suivant (Chapitre 3), les polymères de 
masse molaire élevée serviront à la mise en forme de scaffolds dans le Chapitre 4. 
Dans une seconde partie, la synthèse de nanoparticules de bioverre a été étudiée. Afin de conférer 
les propriétés physico-chimiques et surtout biologiques recherchées pour les scaffolds 
nanocomposites. Nous nous sommes intéressés à la synthèse de nanoparticules de bioverre ternaire 
SiO2-CaO-CuO par voie sol-gel. La modification du procédé de Stöber permet d’obtenir des 
nanoparticules de bioverre binaire SiO2-CaO de taille contrôlée à température ambiante et pression 
atmosphérique. Cependant, l’incorporation de cuivre dans le réseau vitreux de silice n’a été que très 
peu étudiée dans la littérature (Chapitre 1.V). Dans un premier temps des nanoparticules de silice 
(≈ 380 nm de diamètre) ont été synthétisées selon le procédé de Stöber ; elles serviront par la suite 
pour la preuve de concept du protocole de greffage des nanoparticules avec du PDLLA. Dans ce 
chapitre nous nous sommes ensuite intéressés à la synthèse et à la caractérisation de nanoparticules 
de bioverre binaire et ternaire d’environ 200 nm de diamètre. Trois protocoles de synthèse basés sur 
un procédé de Stöber modifié ont été étudiés en variant les compositions théoriques en SiO2, CaO et 
CuO. Le calcium et le cuivre sont incorporés sous forme de sels de nitrate dans une suspension de 
nanoparticules de silice. Les paramètres de synthèse ont été optimisés afin d’élaborer des 
nanoparticules de bioverre ternaire contenant à la fois du calcium et du cuivre en quantités non 
négligeables. Les résultats ont montré que la taille des nanoparticules de bioverre est définie lors de 
la synthèse des nanoparticules de silice initiales, l’ajout des cations n’affecte pas leur dimension finale. 
Cependant, l’addition des cations dans une suspension aqueuse de nanoparticules de silice donne des 
taux d’insertion relativement faibles pour le calcium. Il s’est également avéré que le cuivre, plus 
électronégatif que le calcium, s’intégrait préférentiellement dans le réseau vitreux empêchant ainsi 
l’incorporation du calcium dans les nanoparticules. Une nouvelle voie de synthèse a ainsi été 
développée (S3) en augmentant le pH de la suspension de nanoparticules de silice initiales avant 
l’addition des sels de nitrate pour contrebalancer la différence d’électronégativité. Cette modification 
a permis d’améliorer considérablement la quantité de calcium incorporé dans le cas des nanoparticules 
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de bioverre binaire : pour une quantité molaire nominale de 30 % CaO, nous obtenons une quantité 
finale de 13,50 ± 0,01 % CaO contre moins de 2 % CaO obtenu pour Greasley et al. pour des conditions 
initiales identiques et un protocole sans modification du pH [279]. Concernant, les nanoparticules de 
bioverre ternaire, cette nouvelle voie de synthèse mène à une intégration conjointe du calcium et du 
cuivre malgré la formation de CuO cristallin à la surface des nanoparticules. Les résultats des dosages 
par spectrométrie ICP-OES indiquent une composition molaire finale de 89,6 ± 0,1 % SiO2 
6,2 ± 0,1 % CaO 4,21 ± 0,04 % CuO pour une composition initiale de 70 % SiO2 15 % CaO 15 % CuO, la 
quantité de cuivre incorporée doit cependant être considérée avec prudence en raison de la présence 
de CuO cristallin à la surface des nanoparticules. Bien que l’augmentation du pH permette une 
meilleure intégration des cations, elle entraîne une dissolution/re-condensation de la surface des 
nanoparticules de bioverre menant à une morphologie irrégulière et une plus grande propension à 
s’agglomérer. Ces difformités semblent ainsi favoriser les interactions interparticulaires. Les 
nanoparticules de bioverre synthétisées ont été finement caractérisées morphologiquement, 
chimiquement et structuralement. Des analyses RMN en phase solide ont permis de confirmer 
l’incorporation du calcium, mais surtout celle du cuivre au sein des nanoparticules de bioverre. A notre 
connaissance, la preuve de l’intégration des ions cuivre au sein du réseau vitreux de nanoparticules de 
silice en utilisant de telles analyses n’a jamais été décrite dans la littérature.  
Les nanoparticules de bioverre obtenues selon les voies de synthèse S1 et S3 répondent aux 
spécifications établies pour l’élaboration de scaffolds nanocomposites pour des applications 
biomédicales. Leur taille est proche de 200 nm de diamètre, considérée comme « idéale » pour la 
conception de scaffolds pour des applications biomédicales et elles permettent l’intégration de 
calcium et/ou du cuivre. Au vu des résultats obtenus pour la voie de synthèse S2, ne permettant pas 
une incorporation conjointe des cations calcium et cuivre, les nanoparticules NpBV2 sont écartées de 
l’étude.  
Dans la suite de ces travaux de thèse, les nanoparticules de bioverre NpBV1, NpBV3 et NpBV3-15Cu 
seront fonctionnalisées puis greffées avec du PDLLA (Chapitre 5) en vue de les utiliser comme renforts 
lors de l’élaboration de scaffolds nanocomposites macroporeux. La taille et la forme homogènes des 
NpBV1 (2,85 ± 0,01 % molaire de CaO) en font des renforts intéressants pour l’élaboration de scaffolds 
par freeze-casting et plus particulièrement pour étudier l’effet des paramètres de mise en forme sur 
les propriétés des scaffolds. Au vu de leurs compositions contenant des quantités plus importantes de 
cations que les autres synthèses, les NpBV3 (13,5 ± 0,1 % molaire de CaO) et NpBV3-15Cu 
(6,23 ± 0,01 % molaire de CaO et 4,2 ± 0,1 % molaire de CuO) seront employées pour la conception des 
scaffolds nanocomposites dont les propriétés biologiques seront étudiées par la suite in vitro et in vivo 
(Chapitre 6). 








Figure 2.22. Arbre récapitulatif des différents constituants dont la synthèse a été présentée dans le chapitre 2. 





































































































































































































































































































































































































CHAPITRE 3. Greffage du poly(D,L-lactide) sur les 
nanoparticules inorganiques par la méthode « grafting to » : 
Preuve de concept 
Comme précédemment décrit dans le Chapitre 1.V, les récentes avancées dans le domaine des 
biomatériaux pour la substitution osseuse ont démontré l’intérêt de l’utilisation de nanoparticules de 
bioverre en tant que renfort dans des matériaux composites. En effet, les nanoparticules de bioverre 
sont bioactives et participent aux procédés métaboliques, à la formation et à la minéralisation du tissu 
osseux [348,349]. Par ailleurs, utilisées en tant que renfort elles permettent d’améliorer les propriétés 
structurales et mécaniques des composites. De plus, l’usage de nanoparticules permet d’obtenir des 
propriétés mécaniques et biologiques accrues par rapport au microparticules [164,310,379,380]. 
Cependant, l’utilisation de nanoparticules soulève un nouveau challenge en terme d’homogénéité. Des 
phénomènes d’agglomération apparaissent lors de leur introduction dans une matrice polymère 
entraînant une mauvaise dispersion dans le matériau final et donc altérant ses propriétés globales. 
Pour essayer de s’affranchir de cette limitation, nous avons choisi d’utiliser une nouvelle stratégie 
basée sur le concept de « Bricks and Mortar ». Ce concept repose sur le développement de 
nanoparticules greffées avec du polymère afin d’améliorer leur répartition spatiale au sein du matériau 
composite grâce à l’enchevêtrement des chaînes de polymères greffées et à la formation de liaisons 
faibles entre elles.  
L’objectif de ce chapitre est donc de développer des nanoparticules de bioverre greffées en 
surface avec des chaînes de PDLLA pour améliorer leur répartition lors de la mise en forme des 
scaffolds macroporeux. Plus particulièrement, nous nous sommes intéressés au greffage covalent de 
polymère sur des nanoparticules inorganiques par la méthode de greffage « grafting to », permettant 
un meilleur contrôle des masses moléculaires et de l’architecture des polymères greffés, même si la 
densité de greffage s’avère plus faible que celle obtenue en utilisant la voie de greffage « grafting 
from ». Dans un premier temps, nous avons cherché à apporter la preuve de concept du greffage sur 
des nanoparticules de silice (NpSi). Ensuite nous l’avons appliqué aux nanoparticules de bioverre 
binaire puis aux nanoparticules de bioverre ternaire précédemment synthétisées (Chapitre 2). 
Ainsi ce chapitre détaille dans la première partie les différentes étapes de synthèse permettant la 
fonctionnalisation à façon du poly(D,L-lactide) pour lui conférer une réactivité en bout de chaîne. 
Plusieurs protocoles de fonctionnalisation ont été étudiés afin d’optimiser la synthèse de polymères 
fonctionnalisés. Des polymères de différentes masses molaires ont été fonctionnalisés suivant la 
synthèse optimisée et caractérisés. La deuxième partie se concentre sur la preuve de concept du 
protocole de greffage sur les nanoparticules de silice (NpSi). La fonctionnalisation de la surface des 
nanoparticules avec des groupements amine puis le greffage des chaînes de polymère fonctionnalisées 
sont décrites, ainsi que la caractérisation fine des différentes étapes. Une méthodologie de 
quantification des groupements greffés a été développée en utilisant une double approche par analyse 
thermogravimétrique (ATG) et par spectroscopie IRTF. Enfin, la troisième partie présente l’application 
du protocole de greffage établi aux nanoparticules de bioverre binaire (NpBV1 et NpBV3) et ternaire 
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(NpBV3-15Cu) précédemment synthétisées (Chapitre 2). La fonctionnalisation et le greffage des 
nanoparticules de bioverre sont caractérisés et quantifiés. La Figure 3.1 représente schématiquement 
les étapes suivies pour synthétiser des nanoparticules inorganiques greffées avec des chaînes de 
poly(D,L-lactide). 
 
Figure 3.1. Schéma général des étapes suivies pour la synthèse des nanoparticules inorganiques (Np) greffées 
avec des chaînes de poly(D,L-lactide). 
I. Fonctionnalisation à façon du poly(D,L-lactide) 
Afin de pouvoir effectuer le greffage covalent des chaînes de polymère à la surface des 
nanoparticules par la méthode « grafting to », une série de poly(D,L-lactide)s (PDLLA-OH) de faible 
masse molaire (Mn 2 200 g.mol-1 à 10 000 g.mol-1) préalablement synthétisés (Chapitre 2) a été 
fonctionnalisée en bout de chaine par un groupement ester N-hydroxysuccinimide. 
Cette fonctionnalisation a été réalisée en deux étapes. Dans un premier temps, les chaînes de 
PDLLA-OH ont été fonctionnalisées avec un groupe carboxyle, donnant du PDLLA-COOH. Puis le groupe 
terminal carboxyle a été activé avec du N-hydroxysuccinimide, formant du PDLLA-COO-NHS.  
1. Synthèse du ω-carboxy-poly(D,L-lactide) 
Le -carboxy-poly(D,L-lactide) (PDLLA-COOH) est préparé par réaction entre le PDLLA-OH et 
l’anhydride succinique en présence de 4-diméthylaminopyridine (DMAP) et de triéthylamine (TEA). 
Cette fonctionnalisation est réalisée par l’ouverture du cycle de l’anhydride succinique qui vient alors 
substituer le OH terminal du PDLLA-OH.  
La méthode de fonctionnalisation utilisée est basée sur celle décrite par Lee et al. pour des 
poly(L-lactide)s de masses molaires élevées [381]. Un premier essai de fonctionnalisation du 
PDLLA2.2K-OH, noté F1, a été effectué en suivant le protocole de Lee et al. dont le schéma réactionnel 
est présenté sur le Schéma 3.1 et les conditions de réaction sont détaillées dans le Tableau 3.1, F1. Le 
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par trois extractions liquide/liquide avec 50 mL d’eau. La phase organique a finalement été séchée sur 
MgSO4 et le chloroforme évaporé sous pression réduite (P1). 
  
Schéma 3.1. Schéma réactionnel de la fonctionnalisation à température ambiante (TA) du PDLLA-OH avec 
l’anhydride succinique selon Lee et al. [381]. 
Le polymère obtenu a été caractérisé par spectroscopie RMN 1H dans du CDCl3, le spectre est 
présenté et comparé à celui du polymère initial sur la Figure 3.2. Le spectre obtenu montre la présence 
de quelques impuretés. L’apparition d’un triplet à δ 2,68 ppm (spectre B, f, f’) correspond aux protons 
de l’anhydride succinique. Cependant, la présence du signal caractéristique du proton du groupe 
méthine terminal à δ 4,4 ppm (d) sur le spectre du PDLLA2.2K-COOH semble indiquer que la 
fonctionnalisation n’est pas totale. Le taux de fonctionnalisation, calculé en comparant les intégrations 
des signaux des protons de l’anhydride succinique à δ 2,68 ppm et celle du multiplet caractéristique 
du PDLLA à δ 5,14 ppm, est estimé à 60 %.  
 
Figure 3.2. Spectres RMN 1H du PDLLA2.2K-OH initial (A) et du PDLLA2.2K-COOH fonctionnalisé selon le protocole 
F1 (B). 
Ce taux de fonctionnalisation n’étant pas satisfaisant, différents paramètres réactionnels ont été 
étudiés dans le but d’optimiser les conditions de réaction. Une étude a été effectuée dans un premier 
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temps sur des PDLLA2.2K-OH de masse molaire Mn 2000 g.mol-1, en faisant varier la quantité de réactifs 
introduits, la nature du solvant, la température et le temps de réaction. Le protocole de purification a 
également été optimisé. En effet, il est intéressant de noter que les polylactides de type D,L sont 
généralement difficiles à purifier notamment dû à leur non cristallinité. Cette étape de purification 
repose sur l’évaporation du solvant de réaction suivie de la dissolution du polymère dans du 
dichlorométhane. Le polymère est ensuite purifié par trois extractions liquide/liquide avec 50 mL d’eau 
(P2) ou avec 50 mL de solution saturée en NaCl (P3). Enfin, la phase organique est séchée sur du MgSO4 
puis le solvant évaporé sous pression réduite. Les cinq synthèses effectuées et les taux de 
fonctionnalisation déterminés par RMN 1H sont reportés dans le Tableau 3.1.  























TA 15 P1 60 
F2.1 1/1,5/1,5 THF TA 24 P2 56 








100 48 P3 98 
a [PDLLA2.2K-OH]0 = 36,4 mmol.L-1 et [DMAP]0 = 0,1 x [PDLLA-OH]0 = 3,64 mmol.L-1. 
b Déterminé par RMN 1H dans du CDCl3. 
Ainsi, les conditions optimales parmi toutes celles testées sont celles de la synthèse F3.2 qui 
mènent à la formation de PDLLA2.2K-COOH avec une fonctionnalisation quasi quantitative des chaînes 
de PDLLA2.2K-OH, le taux de fonctionnalisation est de 98 %. Pour respecter ces conditions, la synthèse 
doit être effectuée dans du 1,4-dioxane à 100 °C pendant 48 heures avec des quantités d’anhydride 
succinique et de triéthylamine 10 fois supérieures à celles du PDLLA-OH introduit initialement (Tableau 
3.1). Le schéma réactionnel correspondant est représenté sur le Schéma 3.2. De plus, le protocole 
permettant la meilleure purification du produit est le P3, utilisant du dichlorométhane et une solution 
saturée en NaCl pour les extractions liquide/liquide. Le rendement de cette fonctionnalisation est de 
70 %. 
 
Schéma 3.2. Schéma réactionnel optimisé de la fonctionnalisation du PDLLA-OH avec l’anhydride succinique, 
selon le protocole F3.2.  
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Le polymère fonctionnalisé selon les conditions F3.2 a été caractérisé par spectroscopie RMN 1H 
et par chromatographie d’exclusion stérique. La fonctionnalisation quantitative des chaînes de 
PDLLA-OH a été confirmée par spectroscopie RMN 1H (Figure 3.3). En effet, en comparaison avec le 
spectre du PDLLA2.2K-OH, le signal caractéristique du proton du groupe méthine terminal du 
PDLLA2.2K-OH à δ 4,4 ppm (spectre A, d) a disparu après la réaction avec l’anhydride succinique. Un 
triplet apparaît à δ 2,68 ppm (spectre B, f, f’) correspondant aux protons de l’anhydride succinique. Les 
multiplets à δ 5,14 ppm (spectre A, b ; spectre B, b, d) et δ 1,52 ppm (c, e) sont associés aux protons 
du squelette du polymère et le multiplet à δ 7,3 ppm (a) aux protons du groupement phényle de 
l’amorceur. Le singulet présent à δ 3,7 ppm atteste qu’il reste encore du solvant tandis que celui à 
δ 3 ppm montre la présence de DMAP résiduel malgré le protocole de purification. Ce dernier s’est 
avéré difficile à éliminer. Le taux de fonctionnalisation a été évalué en comparant l’intégration du 
triplet δ 2,68 ppm correspondant à l’anhydride succinique avec l’intégration du multiplet 
caractéristique du PDLLA à δ 5,14 ppm. 
 
Figure 3.3. Spectres RMN 1H du polymère initial PDLLA2.2K-OH (A) et du polymère fonctionnalisé selon le 
protocole F3.2 PDLLA2.2K-COOH (B). 
La comparaison des profils obtenues par chromatographie d’exclusion stérique (CES) des 
polymères avant et après fonctionnalisation avec l’anhydride succinique, présentées sur la Figure 3.4, 
montre une légère augmentation de la masse molaire du PDLLA2.2K-COOH (Mn 3 050 g.mol-1) par 
rapport au PDLLA2.2K-OH (Mn 3 000 g.mol-1) et des valeurs de dispersités similaires (PDLLA2.2k-OH : 
Ð = 1,16 et PDLLA2.2k-COOH : Ð = 1,15). Ces résultats confirment la fonctionnalisation des bouts de 
chaîne du PDLLA2.2K-OH par l’anhydride succinique et montrent que le polymère n’a subi aucune 
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coupure de chaîne ou dégradation au cours de la réaction. Les incertitudes sur les dispersités sont 
évaluées à 5 % sur le système utilisé (Shimadzu Prominence, Shimadzu Corp). 
 
Figure 3.4. Profils CES (THF, standard PS) du polymère initial PDLLA2.2K-OH et du polymère fonctionnalisé selon le 
protocole F3.2 PDLLA2.2K-COOH.  
2. Activation de la fonction acide carboxylique du poly(D,L-lactide) avec du 
N-hydroxysuccinimide 
Le PDLLA-COOH a été activé avec le  N-hydroxysuccinimide (NHS) en présence de 
N,N’-dicyclohexylcarbodiimide (DCC), pour former le PDLLA-COO-NHS (Schéma 3.3). Le NHS est 
probablement le réactif d’activation le plus communément utilisé pour la production d’agents réactifs 
acylants. 
 
Schéma 3.3. Schéma réactionnel de l’activation à température ambiante (TA) du PDLLA-COOH avec le 
N-hydroxysuccinimide.  
Le protocole utilisé est inspiré de celui décrit par Coumes [382,383] : la réaction s’effectue en 
présence de DCC dans du dichlorométhane à température ambiante pendant 72 heures. Le polymère 
obtenu après évaporation du solvant a été dissout dans l’acétonitrile puis placé au congélateur afin de 
permettre la précipitation de la dicyclohexylurée (DCU) formée lors de la réaction. La solution a ensuite 
été centrifugée à froid pour éliminer les résidus de DCU puis purifiée par dialyse dans un mélange 
50 : 50 de méthanol et d’acétone pendant 2 jours. Ce protocole a permis la synthèse de 
PDLLA-COO-NHS à partir de PDLLA-COOH avec un rendement de 35 %. 
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 Le polymère ainsi obtenu, nommé PDLLA2.2k-COO-NHS, a été analysé par spectroscopie 
RMN 1H, par CES et par spectrométrie de masse MALDI-ToF. Ces différentes techniques ont permis de 
mettre en évidence la fonctionnalisation du groupement réactionnel terminal par le NHS. 
L’incorporation du NHS en bout de chaîne est confirmée par l’étude du spectre RMN 1H du 
PDLLA2.2k-COO-NHS, présenté sur la Figure 3.5, spectre B. La présence d’un triplet à δ 2,98 ppm 
correspondant aux deux protons de l’anhydride succinique (spectre B, f) et l’apparition d’un multiplet 
à δ 2,83 ppm associé à la superposition de deux protons appartenant à l’anhydride succinique et des 
quatre protons du NHS (spectre B, f’ + g) confirment la fonctionnalisation et l’activation du groupe 
terminal carboxyle. Le taux final de fonctionnalisation a été déterminé en comparant l’intensité du 
multiplet associé au recouvrement des protons de l’anhydride succinique et du NHS (spectre B, f’ + g), 
à δ 2,83 ppm, avec l’intensité du multiplet caractéristique du squelette du PDLLA à δ 5,14 ppm (spectre 
B, b, d). La fonctionnalisation du PDLLA2.2K-OH à la suite des deux étapes (ajout d’un groupement 
terminal carboxyle et activation par NHS) est quasi quantitative avec un taux final de fonctionnalisation 
de 98 %. 
  
Figure 3.5. Spectres RMN 1H du polymère initial, PDLLA2.2K-OH (A) et du PDLLA2.2K-COO-NHS (B). 
Les caractéristiques moléculaires du PDLLA2.2K-COO-NHS obtenu ont été analysées par CES dans du THF et 
comparées à celles du polymère de départ ( 
Tableau 3.2 et Figure 3.6). La superposition des profils CES montre une augmentation de la masse 
molaire du polymère fonctionnalisé par rapport au polymère initial, tout en conservant des dispersités 
similaires. Ces résultats montrent que le polymère a bien été fonctionnalisé et qu’il n’a pas subi de 
coupure de chaîne lors de la réaction. 
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Tableau 3.2. Caractéristiques moléculaires du polymère initial (PDLL2.2K-OH) et du PDLLA2.2K-COO-NHS obtenues 






PDLLA2.2K-OH 3 000 1,16 
PDLLA2.2K-COO-NHS 3 600 1,12 
 
 
Figure 3.6. Profils CES du PDLLA2.2K-OH et du PDLLA2.2K-COO-NHS dans le THF (Standards PS) 
Le polymère initial et le PDLLA-COO-NHS ont été également caractérisés par spectrométrie de 
masse MALDI-ToF. Cette analyse a permis de confirmer la structure du polymère en vérifiant la 
fonctionnalisation et la distribution des chaînes de polymère en fonction du rapport m/z qui est relié 
à leur masse molaire. Les distributions des ratios m/z obtenues pour le PDLLA2.2K-OH, Figure 3.7, et 
pour le PDLLA2.2K-COO-NHS, Figure 3.8, présentent des courbes gaussiennes ce qui confirme que la 
réaction a bien été contrôlée. Le PDLLA2.2K-OH présente un pic maximal pour le rapport m/z = 2292 qui 
est proche de la masse molaire trouvée en utilisant le spectre RMN 1H (Mn, RMN = 2 400 g.mol-1). Dans 
le cas du PDLLA2.2K-COO-NHS, le pic maximal est atteint pour m/z = 2489. La différence entre ces deux 
extrema correspond exactement à la masse molaire du groupement carboxylique activé (197 g.mol-1) 
greffé en bout de la chaîne du PDLLA de départ. Les courbes sont constituées de pics de hautes 
intensités qui sont espacés les uns des autres de 144, valeur correspondant à la masse molaire d’une 
unité monomère lactyle. Quelques valeurs de ces pics sont présentées dans le Tableau 3.3 et mises en 
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correspondance avec le nombre de motifs lactyle composant le squelette de la chaîne. La présence 
d’une population de pics de faible intensité entre les pics de hautes intensités et espacés d’eux de 72 
est due aux réactions de transestérification ayant lieu durant la synthèse du polymère. Ces dernières 
n’influent pas sur la structure finale des polyesters fonctionnalisés. 
Tableau 3.3. Relevé de quelques valeurs m/z obtenues par spectrométrie de masse MALDI-ToF et nombre de 






10 1571 1768 
13 2003 2200 
15 2291 2488 
18 2723 2920 
20 3011 3208 
Ces analyses MALDI-ToF complémentaires permettent de confirmer la fonctionnalisation de 
manière quantitative du PDLLA2.2K-COO-NHS avec un groupement terminal carboxylique activé. 
CHAPITRE 3. Greffage du poly(D,L-lactide) sur les nanoparticules inorganiques par la méthode 
« grafting to » : Preuve de concept 
134 
  
Figure 3.7. Distribution des rapports m/z du PDLLA2.2K-OH déterminée par spectrométrie MALDI-ToF. En vert les 
pics caractéristiques de la population majoritaire (population A avec n le nombre d’unités monomères lactyle) et 
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Figure 3.8. Distribution des rapports m/z du PDLLA2.2K-COO-NHS déterminée par spectrométrie MALDI-ToF. En 
vert les pics caractéristiques de la population majoritaire (population A avec n le nombre d’unités monomères 
lactyle) et en noir la population issue de la transestérification (population B avec p le nombre d’unités 
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3. Application à des polymères de masses molaires plus élevées et 
changement d’échelle 
Les résultats obtenus pour la fonctionnalisation de PDLLA2.2K-OH étant concluants, les protocoles 
établis ont été appliqués à des polymères de plus grandes masses molaires. Dans un premier temps, 
des PDLLA5.2K-OH de Mn 5 200 g.mol-1 ont été fonctionnalisés en petites quantités puis l’étude a été 
étendue à de plus grandes quantités de polymère et aux PDLLA10K-OH de Mn 10 000 g.mol-1. 
Dans le cas du PDLLA5.2K-OH, le protocole de fonctionnalisation à façon en deux étapes utilisé 
précédemment et effectué sur 2 grammes a permis d’obtenir un polymère avec un bon taux de 
fonctionnalisation (93 %). Même s’il est plus faible que dans le cas du PDLLA2.2K-COO-NHS (98 %), ce 
taux de fonctionnalisation est tout à fait acceptable. Le rendement global est de 43 %.  
La caractérisation par spectroscopie RMN 1H du PDLLA5.2K-COO-NHS, présentée sur la Figure 3.9, 
montre le greffage du groupement carboxylique et du NHS. Comme pour le PDLLA2.2K-COO-NHS, la 
fonctionnalisation est confirmée à la fois par la disparition du multiplet caractéristique du proton 
terminal du polymère initial (δ 4,4 ppm) et par l’apparition du triplet (δ 2,98 ppm) et du multiplet 
(δ 2,63 ppm) relatifs respectivement aux deux protons méthylène (f) et à la superposition des deux 
protons méthylène (f’) et des quatre protons g du groupement NHS. 
  
Figure 3.9. Spectres RMN 1H du polymère initial, le PDLLA5.2K-OH (A) et du PDLLA5.2K-COO-NHS (B). 
L’analyse par CES du polymère fonctionnalisé, PDLLA5.2K-COO-NHS, montre une légère 
augmentation de la masse molaire par rapport au polymère de départ avec des dispersités similaires 
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(Tableau 3.4). La similitude des profils CES obtenus, Figure 3.10, indique qu’il y a bien eu 
fonctionnalisation des bouts de chaîne sans clivage des chaînes de polymère. 





PDLLA5.2K-OH 7 500 1,10 
PDLLA5.2K-COO-NHS 8 000 1,13 
 
 
Figure 3.10. Profils CES du PDLLA5.2K-OH et du PDLLA5.2K-COO-NHS dans du THF (Standards PS) 
Ces résultats confirment que le protocole élaboré est facilement applicable à des polymères de 
masses molaires plus élevées. Aussi de plus grandes quantités de polymères, de masses molaires 
variant entre 5 200 g.mol-1 et 10 000 g.mol-1, ont pu être fonctionnalisées. Le protocole a d’abord été 
réalisé sur 10 g de polymère initial puis sur 60 g. L’ensemble des polymères fonctionnalisés et leurs 
caractéristiques sont reportés dans le Tableau 3.5. Les taux de fonctionnalisation obtenus sont plus 
faibles que pour la fonctionnalisation de plus petits lots mais ils restent satisfaisants (> 90 %). Les 
analyses par CES montrent que lors de la fonctionnalisation de polymères de plus grande masse 
molaire en plus grande quantité, les masses molaires déterminées sont parfois plus faibles que celle 
du polymère initial. De plus, la dispersité a tendance à augmenter par rapport à celle évaluée pour le 
polymère initial. Lors de la montée en échelle (« scale-up »), une dégradation des chaînes de polymère 
pourrait avoir lieu lors des étapes de fonctionnalisation et de purification. Néanmoins, les analyses des 
polymères fonctionnalisés n’ont pas été effectuées à la même période que celle des polymères initiaux, 
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même si le système de CES est régulièrement calibré avec des échantillons PS, il peut y avoir des 
variations entre des mesures effectuées à des périodes différentes. 
Tableau 3.5. Caractéristiques des différents polymères fonctionnalisés en appliquant un changement d’échelle 
au protocole de fonctionnalisation, comparées à celles des polymères initiaux qui apparaissent sur fond gris 

















PDLLA2.2K-OH - - 3 000 1,16 - 
PDLLA2.2K-COO-NHS 2 98 3 600 1,12 35 
PDLLA5.2K-OH - - 7 500 1,10 - 
PDLLA5.2K-COO-NHS 2 93 8 000 1,13 43 
PDLLA5.2K-COO-NHS 10 91 7 400 1,56 55 
PDLLA5.2K-COO-NHS 60 92 8 300 1,52 40 
PDLLA10K-OH - - 14 200 1,52 - 
PDLLA10K-COO-NHS 10 91 13 500 1,53 55 
PDLLA10K-COO-NHS 60 92 10 200 2,02 41 
a Déterminé à partir de la RMN 1H dans du CDCl3. 
b Déterminé par CES dans du THF, standards PS. 
Ce changement d’échelle du protocole de fonctionnalisation (« scale-up ») a ainsi permis de 
synthétiser de grandes quantités d’un même lot de PDLLA-COO-NHS, qui seront par la suite greffés sur 
les nanoparticules inorganiques. Cela représente une étape clé dans le processus de synthèse des 
nanoparticules greffées et de leur développement en vue d’élaborer un biomatériau de substitution 
osseuse sous forme de scaffold composite (Chapitre 4) ainsi que d’évaluer ses propriétés physico-
chimiques et biologiques (Chapitre 4, Chapitre 5, Chapitre 6). 
4. Discussion 
Dans cette partie nous avons présenté une nouvelle méthode permettant la fonctionnalisation en 
bout de chaîne de poly(D,L-lactide) avec un groupement acide carboxylique activé par du NHS. Dans la 
littérature, Lee et ses collègues avaient déjà étudié la fonctionnalisation de poly(L-lactide) de hautes 
masses molaires par réaction avec l’anhydride succinique en présence de DMAP et Lim et al. ont 
présenté la modification de poly(alcool vinylique) selon un procédé en deux étapes utilisant 
l’anhydride succinique et le NHS en présence de DCC pour permettre un greffage sur de la tyramine 
[381,384]. Cependant, personne n’avait proposé jusque-là une fonctionnalisation en deux étapes 
permettant la synthèse de poly(D,L-lactide) avec un groupement fonctionnel terminal acide 
carboxylique activé. De plus, notre étude a montré que le protocole établi est transposable à des 
PDLLA-OH de masses molaires entre 2 000 g.mol-1 et 10 000 g.mol-1 mais aussi que la 
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fonctionnalisation de plus grandes quantités de polymère est possible sans altérer la qualité du 
polymère fonctionnalisé obtenu. Ce changement d’échelle permet ainsi la synthèse de grandes 
quantités de polymères fonctionnalisés présentant une forte réactivité avec des groupements amine. 
Ces polymères forment un des constituants essentiels pour l’élaboration des nanoparticules greffées 
qui serviront de renforts dans les scaffolds composites dont l’élaboration sera présentée dans le 
Chapitre 4 de ce manuscrit.
II. Greffage du poly(D,L-lactide) fonctionnalisé à façon à la surface des 
nanoparticules de silice par la méthode « grafting to » : Preuve de concept 
Une fois le polymère fonctionnalisé synthétisé, les nanoparticules de silice greffées sont préparées 
via deux étapes supplémentaires. La surface des nanoparticules doit dans un premier temps être 
modifiée afin de leur conférer une réactivité de surface, puis le greffage covalent est effectué entre les 
nanoparticules modifiées et le polymère fonctionnalisé (PDLLA-COO-NHS). Dans cette étude, nous 
nous intéressons à la fonctionnalisation de surface des nanoparticules de silice avec des fonctions 
amine, connues pour leur grande réactivité avec les groupements acide carboxylique. Les 
nanoparticules ainsi aminées en surface pourront alors créer des liaisons covalentes en réagissant avec 
le groupement fonctionnel acide carboxylique activé du PDLLA-COO-NHS. L’une des méthodes la plus 
utilisée est la modification de surface avec des agents de couplages tels que les éthoxysilanes, comme 
le 3-aminopropyltriethoxysilane (APTES) (Chapitre 1.V). Son utilisation a été reportée plusieurs fois 
dans la littérature pour de la fonctionnalisation de nanoparticules de silice et de bioverre 
[310,320,385]. 
La fonctionnalisation de surface des nanoparticules à base de silice est permise par les 
groupements silanol présents à leur surface. Ces groupements servent de point d’ancrage aux 
éthoxysilanes. Lors de la synthèse des nanoparticules de bioverre, le recours à un traitement 
thermique est indispensable pour éliminer les nitrates et permettre l’intégration des cations dans le 
réseau de silice. Cependant, il a aussi pour effet de condenser une partie des groupements silanol 
présents à la surface des nanoparticules, diminuant ainsi leur réactivité. C’est pourquoi, nous avons 
décidé d’élaborer dans un premier temps des nanoparticules de silice greffées. Ces dernières ne 
subissant pas de calcination, elles possèdent un plus grand nombre de groupements silanol de surface, 
rendant leur réactivité de surface supérieure à celle des nanoparticules de bioverre. Il est alors plus 
aisé de valider l’efficacité du protocole de greffage mis en œuvre et d’apporter la preuve de concept. 
Le protocole sera ensuite appliqué aux nanoparticules de bioverres binaire et ternaire. 
1. Fonctionnalisation de surface des nanoparticules de silice 
L’étude est effectuée sur les nanoparticules de silice préalablement synthétisées et caractérisées 
(Chapitre 2.II), nommées NpSi. 
La première étape consiste à modifier chimiquement la surface des nanoparticules de silice en 
faisant réagir du 3-aminopropyléthoxysilane (APTES) par hydrolyse avec les groupements silanol de 
surface des NpSi. Cette modification de surface permet d’obtenir des nanoparticules de silice 
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présentant des groupements amine en surface, accessibles pour créer une liaison amide au contact 
avec le polymère fonctionnalisé. Les nanoparticules aminées, notées NpSi-NH2, ont été préparées sur 
la base du protocole décrit par El Fiqi et al. [320,385], selon le schéma réactionnel présenté sur le 
Schéma 3.4. Les nanoparticules ont d’abord été dispersées dans du toluène sec avec une sonde à 
ultrasons puis la suspension a été mise sous argon et sous agitation vigoureuse. L’APTES (1 mL/100 mg 
de NpSi ; 4,3 mmol/100 mg de NpSi) a été ajouté sous atmosphère inerte, puis la réaction a été 
effectuée à 80 °C pendant toute une nuit. Les nanoparticules ont ensuite été récupérées par 
centrifugation et lavées 3 fois avec du toluène sec. Enfin, les NpSi-NH2 ont été séchées sous vide à 
80 °C pendant 24 heures. 
 
Schéma 3.4. Schéma réactionnel de la fonctionnalisation de surface des nanoparticules de silice, NpSi, avec de 
l’APTES, menant à la formation de NpSi-NH2. 
De par ses trois fonctions ethoxide, la molécule d’APTES a la possibilité de former différentes 
structures lors de sa réaction avec les groupements silanol présents à la surface des nanoparticules de 
silice. L’hydrolyse peut avoir lieu au niveau d’une seule fonction, de deux ou des trois fonctions, 
menant à la formation de structures respectivement monodentées, bidentées ou tridentées [323]. Les 
réactions et les différentes structures possibles sont représentées sur le Schéma 3.5. 
 
Schéma 3.5. Détail du schéma de fonctionnalisation de surface des nanoparticules de silice avec l’APTES et les 
trois structures pouvant en découler. 
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L’efficacité de la modification de surface après traitement par l’APTES a été mise en évidence par 
des analyses complémentaires. La charge de surface des nanoparticules avant et après 
fonctionnalisation a été évaluée en mesurant le potentiel zeta ζ d’une suspension aqueuse de 
nanoparticules (dispersion aux ultrasons). Puis, des analyses de spectroscopie RMN en phase solide 
29Si effectuées sur les NpSi et les NpSi-NH2 ont également permis de vérifier la présence de 
l’éthoxysilane greffé à la surface des nanoparticules.  
Les mesures de potentiel zeta (ζ) ont été effectuées en triplicat et sont présentées dans le Tableau 
3.6. Les NpSi possèdent un potentiel ζ négatif égal à -32 ± 2 mV qui est expliqué à la fois par la présence 
de nombreux groupements silanol à leur surface et par leur point isoélectrique proche de pH 2 
[277,278]. Ainsi, pour un pH supérieur à 2, leur surface est chargée négativement par la présence de 
groupements Si-O-. Après le traitement de surface des nanoparticules avec l’APTES, le potentiel ζ des 
NpSi-NH2 devient positif (14 ± 1 mV). Ce changement de potentiel ζ est lié à la modification des 
groupements hydroxyle par l’éthoxysilane, la surface des NpSi-NH2 possède alors des groupements 
amine qui se sont substitués aux groupes hydroxyle de surface. Ce changement de signe du potentiel 
ζ entre les nanoparticules de départ et les nanoparticules aminées a déjà été décrit dans la littérature 
[321,385] et permet d’attester qu’il y a eu une modification des charges de surface des nanoparticules 
de silice, et donc que la fonctionnalisation de la surface avec des groupements amine a bien eu lieu. 
Tableau 3.6. Mesures du potentiel zeta des nanoparticules initiales (NpSi) et des nanoparticules aminées 
(NpSi-NH2). 
 Potentiel Zeta 
 ζ ± σ (mV) 
NpSi -32 ± 2 
NpSi-NH2 14 ± 1 
Des analyses par RMN en phase solide du silicium en polarisation croisée avec rotation à l’angle 
magique (29Si CP-MAS) ont été effectuées sur les NpSi et sur les NpSi-NH2. Ces analyses non 
quantitatives permettent d’identifier les différentes unités Si composant le réseau vitreux des 
nanoparticules de silice. Les spectres obtenus pour les nanoparticules avant traitement (NpSi) et après 
traitement de surface (NpSi-NH2) sont présentés sur la Figure 3.11. 
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Figure 3.11. Spectre RMN solide 29Si CP-MAS des NpSi (A) et des NpSi-NH2 (B). 
Les deux spectres possèdent une contribution principale entre -125 ppm et -80 ppm, constituée 
du chevauchement des résonnances des différents groupements siloxane. Ces groupements sont 
identifiés comme étant les unités Qn, représentantes du nombre n de liaisons Si-O-Si existantes par 
atome de silicium. La raie à –107,9 ppm correspond aux unités Q4, celle à -99,1 ppm aux unités Q3, 
enfin celle à -91,6 ppm est attribuée aux unités Q2. Dans le cas du spectre obtenu pour les NpSi-NH2, 
une autre contribution apparaît entre -75 et -50 ppm. Elle est composée de deux raies liées aux unités 
Tn : à -64,9 ppm, le signal de l’unité T2 et à -57,7 ppm celui de l’unité T3. Les signaux Tn correspondent 
aux espèces greffées sur les siloxane et représentent plus particulièrement le nombre de liaisons 
Si-O-Si pour un atome de silicium lié à un atome de carbone [279,322,373,386]. La présence de ces 
raies T2 et T3 sur le spectre RMN solide 29Si CP-MAS des NpSi-NH2 confirme la fonctionnalisation de la 
surface des nanoparticules de silice par l’APTES. Plus particulièrement, il semblerait que l’APTES se soit 
greffé majoritairement sous forme de structures bidentées et tridentées (Schéma 3.5). 
Ces analyses complémentaires nous permettent ainsi de conclure que la surface des NpSi a été 
fonctionnalisée avec succès par des groupements amine après traitement par l’APTES. Des analyses 
thermogravimétriques (ATG) ont également été effectuées sur les nanoparticules avant et après 
traitement avec l’APTES. Les résultats de ces analyses sont présentés plus loin dans la sous-partie 3.1 
où une méthode de quantification du greffage a été développée grâce à l’étude des thermogrammes 
obtenus en ATG. 
2. Greffage selon la méthode « grafting to » de PDLLA-COO-NHS à la surface 
des nanoparticules de silice aminées 
Les NpSi-NH2 ainsi obtenues devraient présenter une grande réactivité vis-à-vis des fonctions 
acide carboxylique, notamment les fonctions acide activées du polymère. Il existe un grand nombre de 
méthodes de couplage permettant la formation de liaisons amide entre une molécule porteuse d’une 
fonction amine et une molécule porteuse d’une fonction acide carboxylique. Ici, des nanoparticules de 
silice greffées avec du polymère ont été préparées en faisant réagir le PDLLA-COO-NHS précédemment 
fonctionnalisé à façon avec les NpSi-NH2. Le greffage est permis grâce à la formation d’une liaison 
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amide entre les groupements amine présents en surface des nanoparticules et les groupes acide 
carboxylique activés terminaux (–COO-NHS) des chaînes de polymère précédemment synthétisées. 
Dans cette étude sur les nanoparticules de silice, le greffage est effectué avec le 
PDLLA5.2K-COO-NHS. Le schéma typique de la réaction de greffage est représenté sur le Schéma 3.6. 
Dans un premier temps, les NpSi-NH2 ont été dispersées par ultrasons dans du DMF puis le polymère, 
préalablement dissout dans du DMF, a été ajouté goutte à goutte dans la suspension de NpSi-NH2 sous 
agitation. La réaction a été effectuée sous argon, à 65 °C et en présence de triéthylamine (TEA), 
pendant 24 heures. Les nanoparticules de silice greffées obtenues, notées NpSi-PDLLA, ont été 
récupérées par centrifugation puis lavées successivement avec du toluène et de l’acétate d’éthyle (2 
fois/solvant, par dispersion/centrifugation) afin d’évacuer les chaînes de PDLLA-COO-NHS n’ayant pas 
réagi. Enfin, les NpSi-PDLLA ont été séchées sous vide pendant 2 jours.  
 
Schéma 3.6. Schéma réactionnel du greffage de PDLLA-COO-NHS sur les NpSi-NH2, menant à la formation de 
nanoparticules de silice greffées avec le PDLLA-COO-NHS, les NpSi-PDLLA. 
Les NpSi-PDLLA obtenues ont été caractérisées par différentes techniques afin de valider le 
greffage du PDLLA à leur surface. La taille des nanoparticules a été analysée à la fois par traitement 
d’image des clichés MET (sur plus de 100 nanoparticules) et par DDL et leur charge de surface a été 
évaluée par la mesure du potentiel ζ. Enfin, la présence du PDLLA en surface des nanoparticules de 
silice a été mise en évidence par spectroscopie IRTF et par analyse thermogravimétrique (ATG), qui 
serviront également à déterminer la quantité de PDLLA greffé.  
La caractérisation par MET et DDL des NpSi-PDLLA permet d’obtenir des informations sur la taille 
des nanoparticules greffées et de la comparer à celle des NpSi, Tableau 3.7. L’analyse d’images a été 
effectuée avec le logiciel ImageJ à partir des clichés MET sur plus de 100 nanoparticules greffées : la 
distribution de taille a été déterminée en ajustant l’histogramme des diamètres avec une loi 
log-normale (Chapitre II.2). Le diamètre mesuré pour les NpSi-PDLLA (dm = 359 ± 24 nm) est équivalent 
à celui des NpSi (dm = 357 ± 19 nm), toujours avec un indice de polydispersité étroit (PdI = 0,004) 
(Tableau 3.7). Les mesures par DDL ont été effectuées en triplicat, elles montrent une augmentation 
du diamètre hydrodynamique et de l’indice de polydispersité des NpSi-PDLLA (dm = 890 ± 38 nm, 
PdI = 0,312) par rapport aux nanoparticules de silice initiales (dm = 383 ± 1 nm, PdI = 0,096). Cette 
différence s’explique par la présence de chaînes de PDLLA greffées à la surface des nanoparticules de 
silice. En effet, le PDLLA n’étant pas totalement immiscible avec l’éthanol, lors de la mise en suspension 
la couronne de polymère est gonflée par le solvant, augmentant ainsi significativement le diamètre 
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hydrodynamique des NpSi-PDLLA [387]. Les couronnes de polymère ainsi gonflées ont tendance à 
s’enchevêtrer entre elles et donc à créer une légère agglomération des nanoparticules greffées, 
expliquant l’augmentation de l’indice de polydispersité. 
Tableau 3.7. Résultats des mesures de taille des NpSi et des NpSi-PDLLA, par analyse d’images MET et DDL. 
 MET DDL 
 dm ± σ (nm) PdI Zav ± σ (nm) PdI 
NpSi 357 ± 19 0,003 383 ± 1 0,096 
NpSi-PDLLA 359 ± 24 0,004 890 ± 38 0,312 
De plus, les observations par MET des NpSi et des NpSi-PDLLA à fort grossissement (x10 000), 
présentées sur la Figure 3.12, mettent en évidence la présence de la couronne de polymère à la surface 
des nanoparticules greffées. Elle forme une fine couche plus claire autour des nanoparticules qui, par 
enchevêtrement et interactions faibles entre les chaînes, les relie entre-elles montrant ainsi l’intérêt 
du concept de « Bricks and Mortar » à l’échelle nanoscopique. 
 
Figure 3.12. Observations MET à x10 000 des NpSi (A) et des NpSi-PDLLA (B). 
Les mesures de potentiel ζ ont été effectuées en triplicat et sont reportées dans le Tableau 3.8. 
L’analyse de la charge électrique de surface montre une diminution avec changement de signe du 
potentiel ζ des NpSi-PDLLA, ζ = -18 ± 1 mV, en comparaison avec celui des NpSi-NH2, ζ = 14 ± 1 mV. 
Cette évolution, reliée à la modification de la charge de surface NpSi-PDLLA, est attribuée à la présence 
de polymère à la surface des nanoparticules de silice. Le greffage s’effectuant par la création d’une 
liaison amide entre le PDLLA5.2k-COO-NHS et les NpSi-NH2 une partie des charges positives liées à la 
présence des groupements amine n’est plus accessible. Ce sont alors principalement les groupements 
hydroxyle présents sur la chaîne du PDLLA et ceux n’ayant pas réagi qui confèrent aux NpSi-PDLLA la 
charge de surface négative. Cette analyse permet de confirmer la modification de la surface des 
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Tableau 3.8. Comparaison du potentiel ζ des nanoparticules après chaque étape de l’élaboration des 
nanoparticules greffées. 
 Potentiel Zeta 
 ζ ± σ (mV) 
NpSi -32 ± 2 
NpSi-NH2  14 ± 1 
NpSi-PDLLA -18 ± 1 
Les analyses par spectroscopie IRTF des NpSi, NpSi-PDLLA et du PDLLA-COO-NHS, présentées sur 
la Figure 3.13, permettent également de confirmer la présence de PDLLA greffé en surface des 
nanoparticules. En effet, le spectre obtenu pour les NpSi-PDLLA, Figure 3.13 (A), présente les bandes 
caractéristques de la silice [322,354–356]. La bande à 3 420 cm-1 est associée à l’élongation des 
groupements silanol (Si-OH), celle à 1 100 cm-1 à leur élongation asymétrique et la bande à 933 cm-1 à 
leur déformation asymétrique. Les vibrations à 476 cm-1, 800 cm-1 et l’épaulement à 1 200 cm-1 
correspondent respectivement à la déformation asymétrique et aux élongations symétrique et 
asymétrique des groupements siloxane (Si-O-Si). Enfin la bande visible à 1 637 cm-1 est attribuée à l’eau 
résiduelle intermoléculaire et celle à 1 384 cm-1 est reliée à l’élongation des Si-CH2 probablement due 
à la présence de pollution organique. Une observation plus précise du domaine entre 3 500 cm-1 et 
1 300 cm-1 du spectre des NpSi-PDLLA, Figure 3.13 (B), permet également de mettre en évidence les 
bandes caractéristiques du spectre du PDLLA-COO-NHS. Ainsi, la vibration caractéristique du polymère, 
à 1 760 cm-1, liée à l’élongation des groupements carbonyle (-C=O) est visible sur le spectre des 
NpSi-PDLLA. De faibles contributions sont également présentes dans le domaine 3 050-2 800 cm-1 et à 
1 490 cm-1 ; elles correspondent respectivement à la vibration d’élongation des groupements -CH 
et -CH2 et à la déformation des groupements –CH [388]. La présence de ces vibrations spécifiques du 
PDLLA-COO-NHS permettent donc de confirmer le greffage covalent du polymère à la surface des 
nanoparticules. 
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Figure 3.13. Spectres IRTF des NpSi, NpSi-PDLLA et du PDLLA-COO-NHS (A) et zoom sur le spectre IRTF des 
NpSi-PDLLA au niveau de la zone d’intérêt (3 500-1 300 cm-1). 
Ainsi, l’augmentation du diamètre hydrodynamique et le changement de valeur du potentiel ζ 
attestent d’une modification de la surface des nanoparticules de silice. Les clichés MET obtenus à fort 
grossissement et les analyses spectroscopiques IRTF permettent quant à elles de valider la présence 
de PDLLA-COO-NHS greffé en surface. Les NpSi-PDLLA ont également été caractérisées par ATG, les 
résultats obtenus et la quantification qui en découle sont présentés dans la partie suivante. 
3. Quantification de la fonctionnalisation et du greffage par une double 
approche : analyses thermogravimétriques et spectroscopiques IRTF 
Des analyses thermogravimétriques ont été effectuées sur les nanoparticules initiales (NpSi) et 
après chaque étape de synthèse (NpSi-NH2, NpSi-PDLLA) pour confirmer les modifications de surface. 
Elles ont également permis de développer une méthode permettant la quantification précise des 
4000 3500 3000 2500 2000 1500 1000 500
 





















































































ν CH, CH2 
δ H2O 
ν Si-CH2
δ CH ν C=O 
II. Greffage du poly(D,L-lactide) fonctionnalisé à façon à la surface des nanoparticules de silice par la 
méthode « grafting to » : Preuve de concept 
147 
groupements éthoxysilane et des chaînes de PDLLA-COO-NHS greffés à la surface des nanoparticules. 
Cette quantification a été réalisée en utilisant une courbe de calibration obtenue avec des étalons de 
composition connue. Le même principe a été appliqué à l’étude des spectres IRTF, permettant de 
valider la quantification du PDLLA greffé par une double approche, c’est-à-dire à partir des données 
thermogravimétriques et spectroscopiques IRTF. 
3.1. Analyses thermogravimétriques 
Les nanoparticules ont été caractérisées par analyse thermogravimétrique (ATG) avant et après la 
modification de surface avec l’APTES et après la réaction de greffage du PDLLA-COO-NHS. Afin 
d’effectuer une comparaison la plus précise possible, les nanoparticules initiales ont subi un protocole 
similaire à celui des NpSi-PDLLA en terme d’utilisation de solvants et de températures. En effet, une 
déshydroxylation peut avoir lieu à la surface des nanoparticules suivant leur passé chimique et 
thermique, provoquant une diminution des groupements OH présents en surface et donc entraînant 
une réduction du nombre de sites de greffage potentiels. Les nanoparticules initiales traitées, notées 
NpSi-T, de l’APTES condensé à l’étuve à 60 °C et le PDLLA ont d’abord été analysés afin de comprendre 
les phénomènes thermiques en jeu. 
Le thermogramme et la dérivée (dTG) obtenus pour les NpSi-T, Figure 3.14 (A), montrent une perte 
de masse initiale entre 25 °C et 150 °C, avec un minimum sur la courbe de dTG autour de 80 °C. Cette 
première perte de masse, est reliée à l’évaporation de l’eau physisorbée en surface des nanoparticules. 
Un domaine intermédiaire ne présentant pas d’extremum distinct est observable entre 
approximativement 150 °C et 350 °C, avec une perte de masse étalée sur la plage de température, qui 
correspond à la condensation des groupements silanol de surface [320,389,390]. Entre environ 350 °C 
et 700 °C une perte de masse est notée, avec un minimum de la dTG autour de 525 °C. Cette perte de 
masse serait liée à la déshydroxylation des groupements silanol internes, présents dans la structure 
des nanoparticules, probablement en superposition avec un dégagement d’impuretés (solvants et 
précurseurs résiduels). Il semblerait en effet que les nanoparticules obtenues en suivant le procédé de 
Stöber présentent de la porosité de l’ordre de 1 nm, qui piégerait des traces de solvants et de 
précurseurs de la synthèse lors de sa formation [389]. 
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Figure 3.14. Thermogrammes et dérivées calculées à partir des données (dTG) des NpSi-T (A) et de l’APTES et du 
PDLLA (B). 
Dans le cas de l’APTES, Figure 3.14 (B), comme pour le thermogramme des NpSi-T, une première 
perte de masse est identifiable entre environ 25 °C et 150 °C, avec un minimum de la dTG autour de 
80 °C correspondant à l’élimination de l’eau adsorbée en surface de l’APTES. Apparaît ensuite un 
plateau durant lequel aucun phénomène majeur ne semble avoir lieu. Enfin, un second phénomène 
thermique est présent entre approximativement 350 °C et 700 °C, avec un minimum de la dTG vers 
450 °C. Ce phénomène correspond principalement à la transformation de la chaîne carbonée de 
l’APTES, notée par la suite CNH, à laquelle s’ajoute la déshydroxylation des groupements silanol 
n’ayant pas condensé (épaulement de la dTG vers 525 °C). Le thermogramme obtenu pour le PDLLA 
présente quant à lui un seul phénomène thermique majeur, avec un minimum de la dTG autour de 
280 °C, correspondant à la dégradation quasi-totale du polymère (97 % de perte de masse).  
Cette étude des thermogrammes de chacun des précurseurs nous a permis d’identifier trois 
domaines de température, reliés à des évènements thermiques précis. Il est ainsi possible de relier les 
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pertes de masse de ces domaines aux différents composants des NpSi-NH2 et des NpSi-PDLLA. Les 
thermogrammes et les domaines identifiés sont représentés sur la Figure 3.15. Le domaine I, se 
terminant vers 150 °C est caractéristique de la libération de l’eau adsorbée en surface ; le domaine II, 
entre environ 150 °C et 350 °C correspond à la condensation des silanols de surface par 
déshydroxylation, superposé avec la dégradation du PDLLA (pour les NpSi-PDLLA) [329,333]. Enfin le 
domaine III allant d’environ 350 °C jusqu’à 700 °C est attribué à la superposition de la 
déshydroxylation des silanols internes aux nanoparticules et de la transformation de la chaîne CNH 
greffées en surface des NpSi après traitement avec l’APTES (pour les NpSi-NH2) [320,333,389]. 
 
Figure 3.15. Comparaison des thermogrammes obtenus pour les NpSi-T, les NpSi-NH2 et les NpSi-PDLLA avec 
l’identification des trois domaines thermiques 
Les pertes de masses obtenues pour chacun de ces 3 domaines sont répertoriées dans le Tableau 
3.9. Celle liée à l’eau adsorbée (domaine I) en surface des nanoparticules aminées (NpSi-NH2, -1,7 %) 
est légèrement plus élevée que pour les NpSi-T (-1,2 %), cela peut être expliqué par la modification de 
la surface par des groupements amine hydrophiles. Tandis que pour les NpSi-PDLLA cette perte de 
masse est plus faible (-0,9 %), la couronne de PDLLA (hydrophobe) semble limiter l’adsorption d’eau. 
Pour le domaine II, la perte de masse évaluée pour les NpSi-NH2 est légèrement supérieure à celle des 
NpSi (NpSi-T : -2,6 % ; NpSi-NH2 : -3,1 %) et correspond à la condensation des groupements silanol de 
surface. Cette faible différence, malgré la modification de surface par l’APTES mobilisant une partie 
des groupes hydroxyle libres avant la réaction, est liée au greffage de l’éthoxysilane en surface. La 
réaction pouvant mener à la formation d’espèces monodentées, bidentées ou tridentées, les 
groupements silanol non impliqués dans la réaction se condensent alors en même temps que ceux des 
nanoparticules n’ayant pas réagi. La différence entre les pertes de masse des NpSi-NH2 (-3,1 %) et des 
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NpSi-PDLLA (-4,2 %) est liée à la dégradation du PDLLA qui se superpose à la déshydroxylation des 
silanols. Enfin, pour le domaine de température III, la perte de masse est plus élevée pour les NpSi-NH2 
(-7,1 %) et les NpSi-PDLLA (-7,3 %) que pour les NpSi-T (-5,9 %). Cette augmentation est représentative 
de la transformation de la chaîne CNH des groupements éthoxysilane greffés en surface. Elle s’ajoute 
à la déshydroxylation des groupements silanol internes des nanoparticules. 
Tableau 3.9. Pertes de masse obtenues pour chaque domaine de température lors des analyses ATG des 
nanoparticules NpSi-T, NpSi-NH2 et NpSi-PDLLA. 
 Perte de masse 
Domaine de température I : 25 °C – 150 °C II : 150 °C – 350 °C III : 350 °C – 700 °C 
NpSi-T -1,2 ± 0,1 % -2,6 ± 0,1 % -5,9 ± 0,1 % 
NpSi-NH2 -1,7 ± 0,1 % -3,1 ± 0,1 % -7,1 ± 0,1 % 
NpSi-PDLLA -0,9 ± 0,1 % -4,2 ± 0,1 % -7,3 ± 0,1 % 
    
3.2. Quantification des greffages d’éthoxysilane et de PDLLA sur la surface des 
nanoparticules de silice 
Dans le but de quantifier la fonctionnalisation de la surface des nanoparticules avec les 
groupements éthoxysilane et le greffage du PDLLA sur les NpSi-NH2, nous avons développé des 
méthodes de quantification basées sur l’utilisation d’étalons dont les quantités en NpSi-T et en APTES 
d’une part, et en NpSi-T et en PDLLA d’autre part, sont précisément connues. Cinq rapports massiques 
[NpSi-T]/[APTES] et [NpSi-T]/[PDLLA] ont été utilisés pour tracer les courbes d’étalonnage : 100/0, 
70/30, 50/50, 30/70, 0/100 avec les 100/0 correspondants aux nanoparticules seules et les 0/100 à 
l’APTES seul ou au PDLLA seul. La préparation des mélanges étalons est détaillée dans l’Annexe p302. 
Les mélanges ont ensuite été broyés avant d’effectuer les analyses thermogravimétriques et 
l’acquisition des spectres IRTF. Les caractérisations ont été effectuées selon le même protocole que 
pour celles des NpSi, des NpSi-NH2 et des NpSi-PDLLA. La méthodologie suivie ainsi que les résultats 
des quantifications des greffages d’éthoxysilane puis de PDLLA sont présentés respectivement dans les 
deux sous-parties suivantes. 
3.2.1. Quantification de la fonctionnalisation des nanoparticules de silice 
avec les groupements éthoxysilane par ATG 
Afin de quantifier la fonctionnalisation des nanoparticules de silice après réaction avec l’APTES, 
les pertes de masse relevées dans le domaine III des thermogrammes ont été étudiées. En effet, la 
transformation des chaînes CNH de l’APTES a lieu entre environ 350 °C et 700 °C. Les analyses 
thermogravimétriques ont été effectuées sur chaque étalon [NpSi-T]/[APTES] et doublées pour les 
rapports 70/30 et 30/70 pour vérifier la reproductibilité des mesures. Par manque de produit, la 
caractérisation des autres rapports n’a pas pu être réalisée en duplicata.  
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Une courbe de calibration a pu être tracée en faisant correspondre les pertes de masse relevées 
dans le domaine III pour chaque mélange étalon à la quantité molaire de chaînes CNH initialement 
introduites (équivalente à la quantité molaire d’APTES) , notée n(CNH), Figure 3.16. 
 
Figure 3.16. Courbe de calibration obtenue pour les mélanges étalons de NpSi-T et APTES à partir de l’analyse 
de leurs thermogrammes. 
Ainsi, en utilisant la perte de masse obtenue dans le domaine III pour les NpSi-NH2 et les 
NpSi-PDLLA, il est possible de déterminer la quantité de groupements éthoxysilane greffés à la surface 
des nanoparticules de silice et la densité de greffage correspondante. La quantité de chaînes CNH 
présentes en surface des nanoparticules a été déterminée en appliquant l’équation de la droite de 
calibration, Figure 3.16. Pour déterminer la densité de greffage, il est nécessaire de calculer la masse 
de NpSi (m(NpSi)) constituant l’échantillon afin d’évaluer la surface de greffage disponible. Pour cela, 
il faut donc tenir compte de la masse apportée par les chaînes CNH mais aussi de celle de la partie 
inorganique (-SiO3) ayant réagi en surface des NpSi lors de la fonctionnalisation. La Figure 3.17 
représente schématiquement les mélanges étalons et les nanoparticules aminées, et met en évidence 
la différence entre les deux types d’échantillons et le raisonnement appliqué pour déterminer la masse 
de nanoparticules en jeux. En effet, dans le cas des échantillons étalons, un mélange mécanique de 
nanoparticules NpSi-T et d’APTES de masses connues a été étudié. Cependant, pour les nanoparticules 
aminées NpSi-NH2, il faut prendre en considération la masse apportée par les groupements -SiO3 de 
l’APTES greffés à la surface des nanoparticules en plus de la masse des chaînes CNH pour pouvoir 
déterminer la masse de nanoparticules m(NpSi), formulée dans l’Équation 3.1. 









y = -61,38 ± 1,39 x – 5,44 ± 0,37
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Figure 3.17. Schémas représentatifs des mélanges étalons et des nanoparticules aminées expliquant le calcul de 
la masse de nanoparticules m(NpSi). 
m(NpSi) (g) = 100 − [𝑛(𝐶𝑁𝐻) × 𝑀(𝐶𝑁𝐻) + 𝑛(𝑆𝑖𝑂3) × 𝑀(𝑆𝑖𝑂3)] Équation 3.1 
Avec n(CNH) la quantité de chaînes carbonées (mol) évaluée par ATG avec la courbe de calibration, 
n(SiO3) la quantité de chaînes inorganiques greffées à la surface des nanoparticules (mol) 
(n(CNH) = n(SiO3)), M(CNH) et M(SiO3) les masses molaires respectives de la chaîne carbonée 
(58 g.mol-1) et de la partie inorganique (76 g.mol-1). 
La densité de greffage (molécules.nm-2) est finalement calculée en utilisant l’Équation 3.2, avec 
𝑵𝑨 le nombre d’Avogadro et SSA la surface spécifique des NpSi (14 ± 1 m
-2/g).  
Densité de greffage = [𝑛(𝐶𝑁𝐻) × 𝑵𝑨] / [𝑚(𝑁𝑝𝑆𝑖) × 𝑆𝑆𝐴. 10
18] Équation 3.2 
Cette méthode de quantification a été appliquée aux nanoparticules de silice aminées NpSi-NH2 
et aux nanoparticules de silice greffées avec le PDLLA5.2K-COO-NHS, NpSi-PDLLA. Il a ainsi été possible 
de déterminer la quantité de groupements éthoxysilane présents à la surface des nanoparticules 
fonctionnalisées avant et après le greffage de PDLLA par « grafting to ». Les résultats obtenus pour les 
deux types de nanoparticules sont proches : 27 ± 1 mmoles d’éthoxysilane, soit un greffage de 
3,6 % massique, correspondant à 12 ± 1 molécules.nm-2 pour les NpSi-NH2 et 31 ± 2 mmoles 
d’éthoxysilane, soit un greffage de 4,2 % massique, correspondant à 14 ± 1 molécules.nm-2 pour les 
NpSi-PDLLA. Afin d’améliorer la précision de la quantification, il serait intéressant d’effectuer les 
analyses de tous les étalons en triplicat. 
3.2.2. Quantification du PDLLA greffé à la surface des nanoparticules de 
silice par une double approche 
 La quantité de PDLLA greffé à la surface des NpSi-PDLLA et la densité de greffage reliée ont été 
déterminées en suivant une méthode similaire à celle décrite précédemment pour la quantification du 
greffage des groupements éthoxysilane. Les mélanges étalons [NpSi-T]/[PDLLA] ont été caractérisés 
par ATG et par spectroscopie IRTF.  
Dans un premier temps, le greffage de PDLLA à la surface des nanoparticules de silice a été 
déterminé en utilisant les résultats des analyses thermogravimétriques. Les mélanges étalons 
[NpSi-T]/[PDLLA] ont été caractérisés par ATG. Les analyses ont été effectuées en duplicata pour les 
étalons 70/30 et 50/50 afin de vérifier la reproductibilité, cependant il s’est avéré que la deuxième 
analyse de l’étalon 50/50 était non significative (en gris sur la Figure 3.18), le résultat n’a donc pas été 
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Une courbe de calibration a été obtenue en reliant la perte de masse relevée sur les 
thermogrammes des mélanges étalons dans le domaine II de température, correspondant à la 
dégradation du PDLLA, à la quantité initiale de PDLLA (n(PDLLA)) incorporée, Figure 3.18 (bleu). Grâce 
à l’équation de la courbe de calibration, il est alors possible de déterminer la quantité de PDLLA greffée 
à la surface des NpSi-PDLLA et d’en déduire la densité de greffage correspondante. L’équation de la 
courbe de calibration (Figure 3.18) a été appliquée à la perte de masse relevée dans le domaine II de 
température sur le thermogramme des NpSi-PDLLA, donnant ainsi la quantité molaire de PDLLA greffé 
à la surface des nanoparticules de silice. Pour calculer la densité de greffage de PDLLA, la masse de 
NpSi constituant l’échantillon doit être calculée. Pour cela, il faut tenir compte à la fois de la masse des 
groupements éthoxysilane greffés après réaction avec l’APTES (quantifiée précédemment) et de la 
masse de PDLLA déterminée en utilisant la courbe de calibration (Équation 3.3). La densité de greffage 
est ensuite calculée en appliquant l’Équation 3.2.  
m(NpSi) (g) = 100 − [𝑛(𝐶𝑁𝐻) × 𝑀(𝐶𝑁𝐻) + 𝑛(𝑆𝑖𝑂3) × 𝑀(𝑆𝑖𝑂3)] − 𝑛(𝑃𝐷𝐿𝐿𝐴) × 𝑀(𝑃𝐷𝐿𝐿𝐴) Équation 3.3 
Avec n(CNH) la quantité de chaînes carbonées (mol) évaluée par ATG, n(SiO3) la quantité de 
chaînes inorganiques greffées à la surface des nanoparticules (mol) (n(CNH) = n(SiO3)), M(CNH) et 
M(SiO3) les masses molaires respectives de la chaîne carbonée (58 g.mol-1) et de la partie inorganique 
(76 g.mol-1) et n(PDLLA), la quantité de PDLLA déterminée à partir de la courbe de calibration (mol) et 
M(PDLLA), la masse molaire du PDLLA (5 200 g.mol-1). 
Pour les NpSi-PDLLA, nous obtenons ainsi 0,44 ± 0,05 mmole, soit 2,3 % massique, de PDLLA greffé 
à la surface des nanoparticules ce qui correspond à une densité de greffage de 0,20 ± 0,02 chaîne de 
PDLLA.nm-2. 
 
Figure 3.18. Courbes d’étalonnage permettant la quantification du PDLLA par une double approche. En bleu, la 
courbe de calibration obtenue en considérant les pertes de masses déterminées par ATG et en rouge celle 
obtenue par le ratio des aires de bandes caractéristiques de leur spectre IRTF. 
La quantité de PDLLA a également été évaluée par une seconde méthode afin de confirmer les 
résultats obtenus par la calibration en ATG. Les étalons [NpSi-T]/[PDLLA] préparés pour la calibration 
en ATG ont également été analysés par spectroscopie IRTF, en triplicat. Après avoir appliqué à chacun 
des spectres IRTF un processus identique pour corriger la ligne de base, les aires des pics à 476 cm-1, 
caractéristiques des NpSi, et entre 3 050-2 800 cm-1, caractéristiques du PDLLA, ont été mesurées par 










































































Éq. Courbe de calibration ATG
y = -4861,96±73,92 x –2,02±0,80
R² = 0,999
Éq. Courbe de calibration FTIR
y = -1888,79±43,10 x + 27,64±0,53
R² = 0,999
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décomposition spectrale. Les deux bandes d’intérêt sont représentées sur la Figure 3.19 dans le cas du 
spectre obtenu pour l’étalon 50/50. Nous nous sommes concentrés sur ces deux raies car elles ne 
présentent pas de superposition avec d’autres bandes et sont facilement isolables. Le rapport des aires 
a ensuite été calculé (476/3 050-2 800 cm-1) pour chaque étalon (n = 3) et utilisé pour tracer la courbe 
de calibration en reliant le rapport des aires obtenu à la quantité de PDLLA (n(PDLLA)) initialement 
présente dans les étalons, Figure 3.18 (rouge). La quantification par cette méthode donne un résultat 
de 0,37 ± 0,05 mmole de PDLLA greffé à la surface des NpSi-PDLLA, représentant un greffage de 
1,9 % massique de PDLLA. La densité de greffage peut également être déterminée, mais moins 
précisément que dans le cas de la quantification par ATG. En effet, la caractérisation par spectroscopie 
IRTF ne permet pas de déterminer la quantité de groupements éthoxysilane présents à la surface des 
nanoparticules de silice. La masse de nanoparticules initiales présentes dans l’échantillon a donc été 
évaluée en utilisant l’Équation 3.3 en considérant uniquement la masse de PDLLA obtenue. Il n’a pas 
été tenu compte du terme relatif à la masse des groupements éthoxysilane. La densité de greffage 
ainsi calculée est de 0,16 ± 0,02 chaîne de PDLLA.nm-2. 
 
Figure 3.19. Spectre IRTF obtenu pour l’étalon [NpSi-T]/[PDLLA] 50/50 avec la mise en avant des bandes 
d’intérêt pour la quantification : 3 050-2 800 cm-1 en rouge et 476 cm-1 en gris. 
La quantité de PDLLA greffé et la densité de greffage calculées selon cette méthode restent 
proches des résultats obtenus en utilisant la calibration basée sur les thermogrammes ATG. Chacune 
de ces méthodes présente ses propres limitations, c’est pourquoi cette double approche en utilisant 
deux techniques complémentaires permet de valider la quantification du greffage. La quantification 
basée sur la perte de masse en ATG pourrait être plus précise en triplant les analyses pour les différents 
mélanges étalons étudiés. Dans le cas de la calibration reposant sur les rapports des aires de bandes 
IRTF, l’imprécision sur la densité de greffage doit être prise en compte et la courbe d’étalonnage 
obtenue ne permet pas d’évaluer des quantités de PDLLA supérieure à 14 mmoles (70 % massique de 
PDLLA) sans effectuer d’extrapolation. 
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L’utilisation d’une courbe de calibration en ATG pour déterminer la quantité de matière se 
dégradant sur un domaine précis de température permet, elle, de s’affranchir des biais liés à la 
superposition de phénomènes thermiques provenant des différents composés. La densité de greffage 
déterminée pour le PDLLA peut paraître faible comparée à la densité de groupements éthoxysilane 
présents à la surface des nanoparticules aminées, mais en tenant compte de l’encombrement stérique, 
les résultats sont cohérents avec la masse molaire des chaînes de PDLLA utilisées. La densité de 
greffage reste cependant supérieure à celle obtenue par Wu et al. pour le greffage de PLLA sur des 
nanoparticules de silice par « grafting to » et proche de celle évaluée pour le greffage par 
« grafting from » bien que cette dernière soit connue pour atteindre des densités de greffage plus 
élevées [388]. 
4. Discussion 
Nous avons développé une méthode originale permettant le greffage de chaînes de PDLLA 
fonctionnalisées à façon (PDLLA-COO-NHS) à la surface de nanoparticules de silice par « grafting to » 
et menant à une densité de greffage supérieure à celle décrite dans la littérature pour des composés 
similaires. Les nanoparticules de silice greffées obtenues ont été caractérisées par des analyses 
complémentaires après chaque étape du protocole de greffage pour confirmer leur fonctionnalisation 
par les groupes éthoxysilane puis le greffage des chaînes de PDLLA. De plus, les quantités de 
groupements éthoxysilane et de PDLLA présents à la surface des nanoparticules ont pu être 
déterminées précisément grâce au développement d’une méthode de quantification basée sur les 
analyses ATG d’étalons de composition connue. Dans le cas de la quantification du PDLLA greffé, une 
double approche a été utilisée en validant les résultats obtenus par ATG avec une méthode de 
quantification basée sur l’analyse des spectres IRTF. Les densités de greffage obtenues sont similaires 
(0,20 ± 0,02 chaîne de PDLLA.nm-2 par ATG et 0,16 ± 0,02 chaîne de PDLLA.nm-2 par IRTF). L’utilisation 
de ces deux techniques d’analyse complémentaires n’a, à notre connaissance, jamais été démontré 
dans la littérature. Il permet de dépasser les limitations propres à chaque technique et de confirmer la 
quantité de PDLLA réellement greffé. Cependant, les techniques de quantification utilisées peuvent 
encore être améliorées en multipliant les analyses effectuées sur les étalons et en augmentant le 
nombre de rapports massiques [NpSi-T]/[APTES] et [NpSi|T]/[PDLLA] étudiés. Ces résultats ont fait 
l’objet d’une publication intitulée «Well-defined polyester-grafted silica nanoparticles for biomedical 
applications: Synthesis and quantitative characterization », publié dans le journal Polymer (DOI : 
10.1016/j.polymer.2020.123048). 
Cette étude sur les nanoparticules de silice présente un greffage contrôlé du polymère 
fonctionnalisé PDLLA-COO-NHS à la surface des nanoparticules par une méthode « grafting to » et un 
indice de la viabilité du concept de « Bricks and Mortar » à l’échelle nanoscopique. En effet, les analyses 
complémentaires utilisées pour caractériser les NpSi-PDLLA obtenues montrent une augmentation de 
l’interaction entre les nanoparticules de silice greffées par rapport aux nanoparticules de silice initiales. 
Les couronnes de PDLLA présentes à la surface des NpSi-PDLLA semblent s’associer les unes aux autres 
par le biais d’un enchevêtrement des chaînes de polymères et par l’apparition de forces d’interactions 
faibles entre elles.
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III. Application aux nanoparticules de bioverre : greffage du poly(D,L-lactide) 
fonctionnalisé à façon à la surface des nanoparticules de bioverre 
Les résultats concluants de cette première étude sur les nanoparticules de silice nous ont permis 
de valider la synthèse de nanoparticules de silice greffées par une nouvelle voie de synthèse, 
permettant un bon contrôle de la masse molaire et de la structure du polymère greffé. Dans l’objectif 
d’élaborer des scaffolds nancocomposites contenant des renforts bioactifs, le protocole développé a 
été appliqué aux nanoparticules de bioverres binaire et ternaire les plus intéressantes parmi celles 
préalablement synthétisées (Chapitre 2). Cette partie présente la mise en œuvre de la synthèse de 
nanoparticules de bioverre la caractérisation des nanoparticules de bioverre greffées obtenues ainsi 
que la quantification des groupements greffés.  
1. Synthèse et caractérisation des nanoparticules de bioverre greffées avec 
du poly(D,L-lactide) fonctionnalisé à façon 
Le protocole suivi pour la synthèse des nanoparticules de bioverre greffées est le même que celui 
utilisé pour les NpSi, présenté dans la partie. Dans un premier temps la surface des nanoparticules de 
bioverre (notées NpBV) a été fonctionnalisée avec des groupements amine par réaction d’hydrolyse 
avec l’APTES, menant à la formation de NpBVx-NH2. Puis le greffage du PDLLA-COO-NHS a été effectué 
à la surface des nanoparticules de bioverre aminées en créant une liaison amide entre les groupements 
NH2 de surface des nanoparticules et les groupements terminaux acide carboxylique du polymère, 
menant à la formation de nanoparticules de bioverre greffées nommées NpBVx-PDLLA. A la fin de la 
réaction les nanoparticules sont lavées par dispersion/centrifugation deux fois avec du toluène et deux 
fois avec de l’acétate d’éthyle pour éliminer les chaînes de polymère libre n’ayant pas réagi.  
Les NpBV1 ont été greffées avec du PDLLA5.2K-COO-NHS donnant les NpBV1-PDLLA5.2K et du 
PDLLA10K-COO-NHS donnant les NpBV1-PDLLA10K. La synthèse de deux lots de nanoparticules greffées 
avec des polymères de masses molaires différentes et issus des mêmes nanoparticules initiales est 
intéressante pour étudier l’influence de la masse molaire du polymère greffé sur la répartition des 
nanoparticules greffées dans la matrice de PDLLA et sur les propriétés des scaffolds nanocomposites 
(Chapitre 4). Les NpBV3 et les NpBV3-15Cu ont été greffées uniquement avec du PDLLA10K-COO-NHS 
donnant respectivement les NpBV3-PDLLA et les NpBV3-15Cu-PDLLA. Au vu de leurs compositions 
présentant des taux d’incorporation de calcium et/ou de cuivre intéressants pour des applications 
biomédicales des scaffolds nanocomposites seront élaborés à partir de ces nanoparticules greffées 
dans le but d’évaluer leurs propriétés biologiques.  
La fonctionnalisation des nanoparticules de bioverre avec l’APTES a été caractérisée par mesure 
du potentiel ζ et par analyses thermogravimétriques. La charge de surface des nanoparticules de 
bioverre greffées obtenues a été analysée par mesure du potentiel ζ, leur taille a été caractérisée à la 
fois par MET et analyse d’image sur les clichés et par DDL. Le greffage du polymère à la surface des 
nanoparticules a également été analysé et quantifié par analyses thermogravimétriques et 
spectroscopiques IRTF.  
III. Application aux nanoparticules de bioverre : greffage du poly(D,L-lactide) fonctionnalisé à façon à la 
surface des nanoparticules de bioverre 
157 
Les potentiels ζ ont été mesurés en triplicat. Les résultats des mesures de potentiel ζ sont 
présentés dans le Tableau 3.10. Le potentiel ζ des NpBV1-NH2, 18 ± 2 mV, passe de négatif à positif en 
comparaison avec celui des nanoparticules initiales (-20 ± 1 mV). De la même manière que pour les 
NpSi, nous pouvons en déduire que la surface des nanoparticules a bien été modifiée avec des 
groupements amine lors du traitement avec l’APTES. Le greffage du PDLLA est également mis en 
évidence avec la mesure du potentiel ζ des NpBV1-PDLLA5.2K (-6 ± 2 mV) et des NpBV1-PDLLA10K 
(9 ± 1 mV). Dans le cas des NpBV1-PDLLA5.2K, la valeur du potentiel repasse en négatif montrant le 
greffage du polymère sur les groupes NH2 à la surface des nanoparticules. Pour les NpBV1-PDLLA10K le 
potentiel ζ n’a pas changé de signe mais a significativement diminué. Cela peut être expliqué par le 
greffage d’un polymère de masse molaire plus élevée, la gêne stérique est plus importante et semble 
limiter le taux de greffage laissant des groupements amine libres à la surface des nanoparticules, 
menant à un potentiel ζ positif. Cependant, dans le cas des NpBV3-NH2 et NpBV3-15Cu-NH2, aucun 
changement significatif n’est noté par rapport aux valeurs obtenues pour les nanoparticules initiales. 
Plusieurs hypothèses peuvent permettre d’expliquer cette invariance. Nous pouvons supposer que la 
fonctionnalisation n’ait pas eu lieu, mais plus vraisemblablement que la morphologie inhomogène et 
l’état de surface irrégulier des nanoparticules dus aux conditions de synthèse aient limité la 
fonctionnalisation. Grâce à l’analyse ATG décrite plus loin, nous avons pu vérifier que la 
fonctionnalisation des nanoparticules de bioverre est effective. Il semble alors que la stabilité du 
potentiel ζ soit liée à la morphologie et à la surface irrégulière des nanoparticules. En effet, le dopage 
des NpBV3 et NpBV3-15Cu a été effectué en milieu basique afin d’augmenter les concentrations en 
calcium et/ou cuivre intégrés dans le réseau de silice, mais cela a eu pour effet d’induire une 
dissolution/re-condensation partielle de la surface des nanoparticules de bioverre (Chapitre 2). La 
mesure du potentiel ζ ne permet donc pas de confirmer ou d’infirmer la fonctionnalisation et le 
greffage de PDLLA à la surface dans le cas des NpBV3 et NpBV3-15Cu. 
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Tableau 3.10. Mesures du potentiel ζ pour les nanoparticules de bioverre initiales, après fonctionnalisation avec 
l’APTES et après greffage de PDLLA. 
 Potentiel Zeta 
 ζ ± σ (mV) 
NpBV1 -20 ± 1 
NpBV1-NH2 18 ± 2 
NpBV1-PDLLA5.2K -6 ± 2 
NpBV3-PDLLA10K 9 ± 1 
NpBV3 -18 ± 1 
NpBV3-NH2 -19 ± 1 
NpBV3-PDLLA -16 ± 1 
NpBV3-15Cu -19 ± 1 
NpBV3-15Cu-NH2 -14 ± 1 
NpBV3-15Cu-PDLLA -16 ± 1 
Les nanoparticules ont été caractérisées par ATG avant et après chaque modification pour vérifier 
la fonctionnalisation des NpBVx-NH2 et le greffage du polymère à la surface des NpBVx-PDLLA. Les 
thermogrammes obtenus pour chaque synthèse de bioverre sont présentés sur la Figure 3.20. Sur les 
courbes obtenues pour les nanoparticules aminées, NpBV1-NH2, NpBV3-NH2 et NpBV3-15Cu-NH2, nous 
pouvons remarquer qu’il y a une augmentation de la perte de masse dans le domaine III de 
température (350 °C-700 °C) par rapport aux thermogrammes des nanoparticules de départ. Cette 
augmentation de perte de masse atteste de la présence de chaines carbonées (CNH) provenant des 
molécules d’éthoxysilane greffées après le traitement de la surface des nanoparticules de bioverre 
avec l’APTES. De même, pour les NpBV1-PDLLA5.2K, NpBV1-PDLLA10K, NpBV3-PDLLA et 
NpBV3-15Cu-PDLLA, les thermogrammes présentent une augmentation nette de la perte de masse 
dans le domaine II (150-350 °C), caractéristique de la dégradation des chaînes de polymère. Ainsi, 
malgré les résultats peu probants des mesures de potentiel ζ pour les NpBV3 et NpBV3-15Cu, les 
analyses thermogravimétriques des nanoparticules de bioverre nous permettent de confirmer que les 
nanoparticules ont bien été fonctionnalisées avec les groupes éthoxysilane puis greffées avec du 
PDLLA-COO-NHS. 
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Figure 3.20. Comparaison des thermogrammes obtenus pour les nanoparticules de bioverre après 
fonctionnalisation (NpBVx-NH2) et après greffage (NpBVx-PDLLA). A) NpBV1, B) NpBV3 et C) NpBV3-15Cu 
La taille des nanoparticules greffées avec le polymère a été caractérisée par analyse d’image des 
clichés MET et par mesures DDL. L’analyse d’image des observations MET (sur plus de 100 
nanoparticules) montre, en ajustant l’histogramme des diamètres avec une loi log-normale, que les 
NpBVx-PDLLA ont une taille similaire à celle des NpBV de départ (Tableau 3.11). Le protocole est décrit 
dans l’Annexe p300. L’indice de polydispersité (PdI) obtenu est cependant globalement plus élevé pour 
les nanoparticules greffées par rapport aux nanoparticules de départ. Cette augmentation du PdI est 
principalement liée à l’agglomération des nanoparticules entre elles par enchevêtrement des chaînes 
des couronnes polymériques ; elles deviennent plus difficiles à isoler lors de l’analyse d’image des 
clichés MET.  
Le diamètre hydrodynamique des nanoparticules greffées a été mesuré en triplicat, les mesures 
obtenues par DDL, présentées dans le Tableau 3.11, montrent une augmentation du diamètre 
hydrodynamique et de la polydispersité pour les NpBV1-PDLLA5.2K, NpBV1-PDLLA10K et les NpBV3-PDLLA 
par rapport, respectivement, aux NpBV1 et NpBV3. Elle est liée au gonflement de la couche de polymère 
au contact de l’éthanol lors de l’analyse comme souligné précédemment et aux interactions qui se 
créent entre les différentes nanoparticules greffées. Les mesures DDL des NpBV1-PDLLA10K présentent 
une courbe multimodale avec un diamètre hydrodynamique moyen Zav = 2528 ± 868 nm et trois pics à 
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171 ± 10 nm, 557 ± 242 nm et à 5144 ± 708 nm. Cela laisse penser que les nanoparticules greffées 
tendent à s’agglomérer du fait des interactions entre les couronnes de polymères. Les 
NpBV3-15Cu-PDLLA ne montrent pas de différence significative de diamètre hydrodynamique avec 
celui des nanoparticules initiales. Ces dernières présentent déjà un diamètre hydrodynamique élevé 
par rapport aux autres nanoparticules de bioverre initiales, probablement à cause de la formation 
d’agrégats et de la présence des « voiles » causés par la dissolution/re-condensation de la surface des 
nanoparticules à pH élevé. Les indices de polydispersité des nanoparticules greffées sont globalement 
plus élevés, attestant d’une augmentation de l’agrégation inter-particulaire. 
Tableau 3.11 Mesures du diamètre moyen (dm ± σ) des nanoparticules de bioverre avant et après greffage par 
analyse d’image des clichés MET et du diamètre hydrodynamique moyen (Zav ± σ) par DDL. 
 MET DDL 
 dm ± σ (nm) PdI Zav ± σ (nm) PdI 
NpBV1 164 ± 13 0,006 203 ± 3 0,367 
NpBV1-PDLLA5.2K 157 ± 18 0,013 872 ± 145 0,862 
NpBV1-PDLLA10K 167 ± 14 0,007 2528 ± 868 * 0,826 * 
NpBV3 195 ± 16 0,009 399 ± 78 0,448 
NpBV3-PDLLA 194 ± 18 0,009 1347 ± 112 0,956 
NpBV3-15Cu 179 ± 25 0,020 557 ± 22 0,424 
NpBV3-15Cu-PDLLA 186 ± 28 0,023 554 ± 33 0,581 
* Distribution multimodale en DDL avec des pics d’intensité à 171 ± 10 nm, 557 ± 242 nm et à 
5144 ± 708 nm. 
A l’observation des clichés MET sur la Figure 3.21, la couronne de polymère est visible autour des 
NpBV1-PDLLA5.2K (A) et des NpBV1-PDLLA10K (B) (pellicule plus claire). Les nanoparticules sont reliées 
entre elles grâce aux interactions entre les chaînes de polymère et à leur enchevêtrement, indiquant 
la validité du concept de « Bricks and Mortar » à l’échelle nanoscopique pour les nanoparticules de 
bioverre. Cependant, sur les clichés des NpBV3-PDLLA (C) et des NpBV3-15Cu-PDLLA (D) il est difficile 
de distinguer la couche de polymère en raison de la présence des « voiles » formés en surface lors du 
dopage en condition basique. 
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Figure 3.21. Clichés MET des A) NpBV1-PDLLA5.2K, B) NpBV1-PDLLA10K, C) NpBV3-PDLLA et D) NpBV3-15Cu-PDLLA. 
Enfin, les spectres obtenus par analyse spectroscopique IRTF des NpBVx-PDLLA permettent de 
confirmer le greffage du polymère à la surface des nanoparticules. Tous présentent la bande 
caractéristique du PDLLA à 1 760 cm-1, Figure 3.22, liée à l’élongation des groupements carbonyle 
(-C=O) du polymère. De faibles contributions sont notables sur la zone 3 050-2 800 cm-1 si un zoom est 
effectué sur ce domaine relatif aux élongations de groupements –CH et –CH2 présents sur le squelette 
du polymère. Concernant les NpBV1-PDLLA5.2K et les NpBV1-PDLLA10K, les spectres obtenus sont 
similaires, avec une intensité légèrement plus forte de la bande à 1 760 cm-1. 
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Figure 3.22. Spectres IRTF des NpBV greffées en comparaison avec ceux des nanoparticules initiales. A) 
NpBV1-PDLLA, B) NpBV3-PDLLA et C) NpBV3-15Cu-PDLLA. 
2. Quantification de la fonctionnalisation et du greffage des nanoparticules 
de bioverre 
La fonctionnalisation et le greffage des nanoparticules de bioverre ont pu être quantifiés en se 
basant sur la méthode développée pour les nanoparticules de silice (Chapitre 3.II). Seule la méthode 
utilisant l’ATG a été employée car pour celle utilisant la spectroscopie IRTF, l’extrapolation n’a pu être 
validée dans ce cas. Cependant, comme la courbe de calibration a été effectuée à partir des 
nanoparticules de silice, il est nécessaire d’appliquer un facteur de correction avant pour pouvoir 
estimer le plus précisément possible les quantités. En effet, du fait du dopage et notamment de l’étape 
de calcination permettant d’intégrer les ions dopants au réseau de bioverre, les NpBVx possèdent une 
plus faible quantité de -OH de surface, elles subissent donc une plus faible perte de masse que les NpSi 
lors de la montée en température (Figure 3.23). Il faut donc tenir compte de cette différence dans le 
calcul des quantités greffées. La principale perte de masse s’effectue dans le domaine de température 
I, elle est liée à l’élimination de l’eau adsorbée à la surface des nanoparticules de bioverre. Les NpBV1 
présentent une perte de masse plus élevée dans ce domaine que les NpBV3 et les NpBV3-15Cu bien 
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que ces dernières aient une surface spécifique plus élevée. Cela peut s’expliquer à la fois par une 
intégration plus importante des cations dans le cas des NpBV3, limitant le nombre de groupements 
silanol de surface, mais aussi par une plus grande agglomération des nanoparticules favorisée par les 
voiles de silice dissous/re-condensés. L’agglomération limite la surface spécifique accessible pour 
l’adsorption des molécules d’eau. Il est également important de noter que la perte de masse dans le 
domaine III, correspondant à la déshydroxylation des groupements silanol internes, est très faible. 
Cela semble indiquer que la majorité de ces groupements ont soit créé des liaisons avec les cations 
intégrés, soit ont été condensés lors de la calcination. 
 
Figure 3.23. Thermogrammes des nanoparticules de bioverre initiales NpBV1, NpBV3 et NpBV3-15Cu comparés à 
celui des NpSi-T. 
Pour corriger l’erreur induite en utilisant la courbe de calibration des nanoparticules de silice, un 
facteur de correction, noté 𝐹𝑐𝑜𝑟
𝑖 , a été calculé en utilisant la différence entre la perte de masse des 
NpSi-T et celle des nanoparticules de bioverre étudiées sur le domaine de température d’intérêt 
(Équation 3.4). À titre d’exemple, le facteur de correction sur le domaine III à appliquer aux NpBV1, 
𝐹𝑐𝑜𝑟
𝐼𝐼𝐼 , est représenté sur la Figure 3.23. Ainsi pour quantifier la fonctionnalisation et le greffage des 
nanoparticules de bioverre aminées et/ou greffées avec le PDLLA il faut ajouter ce facteur de 
correction à la perte de masse du domaine de température concerné, comme présenté dans l’Équation 
3.5, avant d’utiliser les équations des courbes de calibration. 
𝐹𝑐𝑜𝑟
𝑖 = ∆𝑚(𝑁𝑝𝑆𝑖-𝑇)𝑖 − ∆𝑚(𝑁𝑝𝐵𝑉𝑥)




𝑖  Équation 3.5 
Avec 𝐹𝑐𝑜𝑟
𝑖  le facteur de correction du domaine de température d’intérêt 𝑖  (II ou III), 
∆𝑚(𝑁𝑝𝑆𝑖-𝑇)𝑖 , ∆𝑚(𝐵𝐺𝑁𝑥)
𝑖  et ∆𝑚(𝐵𝐺𝑁𝑥-𝐺)
𝑖  respectivement les pertes de masses en g pour les 
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NpSi-T, les NpBVx, les NpBVx greffées (G = NH2 ou PDLLA) et ∆𝑚(𝐵𝐺𝑁𝑥-𝐺)𝑐𝑜𝑟
𝑖  la perte de masse 
corrigée des NpBVx greffées (G = NH2 ou PDLLA) dans le domaine de température d’intérêt 𝑖. 
 Les pertes de masse relevées pour chaque domaine de température à partir des thermogrammes 
d’ATG, reportées dans le Tableau 3.12, permettent de déterminer la quantité de groupements 
éthoxysilane et de chaînes de polymère greffées à la surface des nanoparticules. 
Tableau 3.12. Pertes de masse déterminées pour les différents domaines de température par ATG pour les 
nanoparticules initiales (NpBVx), les nanoparticules fonctionnalisées (NpBVx-NH2) et pour les nanoparticules 
greffées avec le polymère PDLLA (NpBVx-PDLLA).  
 Perte de masse 
Domaine de température I : 25 °C – 150 °C II : 150 °C – 350 °C III : 350 °C – 700 °C 
NpSi-T -1,2 ± 0,1 % -2,6 ± 0,1 % -5,9 ± 0,1 % 
NpBV1 -2,2 ± 0,1 % -0,5 ± 0,1 % -0,5 ± 0,1 % 
NpBV1-NH2 -2,8 ± 0,1 % -0,7 ± 0,1 % -1,5  ± 0,1% 
NpBV1-PDLLA5.2K -1,6 ± 0,1 % -2,3 ± 0,1 % -2,3 ± 0,1 % 
NpBV1-PDLLA10K -0,9 ± 0,1 % -3,1 ± 0,1 % -2,4 ± 0,1 % 
NpBV3 -0,8 ± 0,1 % -0,3 ± 0,1 % -0,5 ± 0,1 % 
NpBV3-NH2 -0,6 ± 0,1 % -0,4 ± 0,1 % -1,1 ± 0,1 % 
NpBV3-PDLLA -0,6 ± 0,1 % -2,0 ± 0,1 % -2,0 ± 0,1 % 
NpBV3-15Cu -0,6 ± 0,1 % -0,5 ± 0,1 % -0,3 ± 0,1 % 
NpBV3-15Cu-NH2 -0,4 ± 0,1 % -0,8 ± 0,1 % -1,5 ± 0,1 % 
NpBV3-15Cu-PDLLA -0,4 ± 0,1 % -3,3 ± 0,1 % -1,9 ± 0,1 % 
Les quantités de groupements éthoxysilane et de PDLLA greffés sont ensuite déterminées en 
appliquant l’équation de la courbe de corrélation correspondante (Figure 3.16 ou Figure 3.18) à la 
perte de masse corrigée des NpBVx-G. La densité de greffage a ensuite été déterminée en utilisant les 
mêmes équations que pour les NpSi (Équation 3.1, Équation 3.2 et Équation 3.3) et les surfaces 
spécifiques des nanoparticules de bioverre initiales (Tableau 3.13). Les résultats obtenus sont reportés 
dans le Tableau 3.13. La quantification des groupements éthoxysilane greffés à la surface des 
NpBVx-NH2 donne des quantités et des densités de fonctionnalisation plus faibles que celles obtenues 
pour les nanoparticules de silice aminées (27 mmoles, 12 molécules.nm-2). Cela est en accord avec la 
réduction du nombre de –OH de surface disponibles, liée au dopage et à la calcination. Dans le cas des 
NpBV1-PDLLA et des NpBV3-PDLLA, la quantification des groupements éthoxysilane donne des valeurs 
et des densités de greffage supérieures à celle déterminée pour les nanoparticules aminées. 
L’extrapolation effectuée pour calculer les quantités molaires de groupements greffés et leur densité 
de greffage peut être à l’origine de cette différence. En effet, les courbes de calibration sont basées 
sur des nanoparticules de silice de diamètre plus élevé (≈ 360 nm), qui présentent une perte de masse 
liée à la déshydroxylation des groupements silanol internes (superposée avec l’élimination 
d’impuretés) plus élevée que pour les nanoparticules de bioverre (≈ 180 nm). Même si un facteur de 
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correction a été appliqué, il ne suffit peut-être pas à contrebalancer l’erreur causée par l’extrapolation. 
De plus, dans le cas des NpBV1-PDLLA10K, des NpBV3 et des NpBV3-15Cu, le polymère greffé à une 
masse molaire supérieure (10 000 g.mol-1) à celle utilisée pour effectuer la courbe de calibration 
(5 200 g.mol-1). 
Les valeurs les plus fiables pour la quantification sont celles obtenues à partir des NpBVx-NH2, les 
groupements éthoxysilane étant les seuls composés organiques présents dans l’échantillon. Pour ce 
qui est de la quantification du polymère greffé, nous obtenons une densité de greffage plus faible que 
celle déterminée dans l’étude préliminaire sur les nanoparticules de silice pour le PDLLA5.2K-COO-NHS, 
tandis que les densités obtenues pour les PDLLA10K-COO-NHS sont supérieures. Les surfaces 
spécifiques des NpBVx étant supérieures à celle des NpSi (14 ± 1 m2.g-1), la gêne stérique semble avoir 
moins d’impact sur le greffage, permettant d’obtenir des densités plus élevées.  
Tableau 3.13. Quantification de la fonctionnalisation et du greffage pour les nanoparticules de bioverre. n(CNH) 
et n(PDLLA), respectivement la quantité molaire de chaînes carbonées et de chaînes de PDLLA greffées pour 
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NpBVx 




NpBV1-NH2 24 ± 1 7 ± 1 -- -- -- 
20 ± 1 NpBV1-PDLLA5.2K 37 ± 2 12 ± 1 0,49 ± 0,05 2,5 0,16 ± 0,02 
NpBV1-PDLLA10K 38 ± 2 12 ± 1 0,65 ± 0,04 6,5 0,22 ± 0,02 
NpBV3-NH2 17 ± 1 6 ± 1 -- -- -- 
17 ± 1 
NpBV3-PDLLA 32 ± 2 12 ± 1 0,47 ± 0,05 4,7 0,18 ± 0,02 
NpBV3-15Cu-NH2 27 ± 2 8 ± 1 -- -- -- 
23 ± 1 
NpBV3-15Cu-PDLLA 30 ± 2 8 ± 1 0,69 ± 0,04 6,9 0,21 ± 0,01 
3. Discussion 
Fort des résultats obtenus lors de la preuve de concept du protocole de greffage de chaînes de 
PDLLA à la surface de nanoparticules de silice selon la méthode « grafting to », ce dernier a été 
appliqué aux nanoparticules de bioverre précédemment synthétisées (Chapitre 2) présentant les 
compositions les plus intéressantes. Des nanoparticules de bioverre greffées avec des chaînes de 
PDLLA ont été synthétisées à partir des nanoparticules de bioverre binaire et ternaire préalablement 
fonctionnalisées et en variant la masse molaire des polymères fonctionnalisés utilisés. Les 
nanoparticules greffées obtenues ont été finement caractérisées et les densités de greffage ont pu 
être estimées en extrapolant la méthode développée pour les nanoparticules de silice. 
Les analyses complémentaires effectuées sur les NpBVx-NH2 et sur les NpBVx-PDLLA ont permis 
de confirmer la fonctionnalisation des nanoparticules de bioverre par des groupements éthoxysilane 
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puis le greffage de PDLLA-COO-NHS à leur surface. Il a ainsi été vérifié que le protocole mis en œuvre 
pour les nanoparticules de silice est applicable aux nanoparticules de bioverre.  
Pour les nanoparticules NpBV1-NH2, la fonctionnalisation des nanoparticules de bioverre par des 
groupements éthoxysilane après traitement avec l’APTES a été vérifiée par mesure de potentiel ζ ainsi 
que par ATG. Comme dans le cas des nanoparticules de silice, les nanoparticules de bioverre aminées 
possèdent un potentiel ζ positif (18 ± 2 mV) prouvant la présence de groupements amine à leur 
surface. Le thermogramme obtenu par ATG montre une perte de masse dans le domaine de 
température III, non présente sur le thermogramme des nanoparticules de bioverre de départ, 
correspondant à la transformation des chaînes carbonées des groupements éthoxysilane. Concernant 
les nanoparticules de bioverre fonctionnalisées NpBV3-NH2 et NpBV3-15Cu-NH2, la mesure de potentiel 
ζ n’indique pas de changement de charge de surface entre les nanoparticules de bioverre initiales et 
les nanoparticules de bioverre aminées. Cependant, la fonctionnalisation de leur surface a été 
confirmée par ATG. En effet les thermogrammes présentent tous les deux la perte de masse reliée à la 
décomposition des chaînes carbonées des groupements éthoxysilane dans le domaine de température 
III. L’inhomogénéité de la morphologie ainsi que la surface irrégulière des nanoparticules de bioverre 
synthétisées selon la voie S3 jouent un rôle complexe et non élucidé sur le potentiel ζ.  
Deux types de greffage ont été effectués sur les nanoparticules de bioverre NpBV1-NH2 : avec du 
PDLLA5.2K-COO-NHS et du PDLLA10K-COO-NHS. Les NpBV3 et NpBV3-15Cu ont été greffées uniquement 
avec le PDLLA10K-COO-NHS. Le greffage a été caractérisé par des techniques d’analyses 
complémentaires. La variation du potentiel ζ après l’étape de greffage a permis de valider la présence 
des chaînes de PDLLA à la surface des NpBV1-PDLLA5.2K et NpBV1-PDLLA10K. Cependant dans le cas des 
NpBV3-PDLLA et des NpBV3-15Cu-PDLLA, comme pour les nanoparticules aminées correspondantes, 
le potentiel ζ n’a pas évolué. Les ATG et les analyses spectroscopiques IRTF ont permis de confirmer le 
greffage des chaînes de polymère sur la surface des différentes sortes de nanoparticules de bioverre 
étudiées. Les diamètres et les diamètres hydrodynamiques ont été déterminés respectivement par 
analyse d’image des clichés MET et par DDL. Les résultats ne montrent pas de variation du diamètre, 
mais le diamètre hydrodynamique des nanoparticules greffées est globalement plus élevé que celui 
des nanoparticules initiales, témoignant de la présence d’une couronne de polymère à leur surface 
ainsi que son « déploiement » en solution. La couronne de polymère est nettement visible sur les 
clichés MET des NpBV1-PDLLA5.2K et des NpBV1-PDLLA10K, mais pour les NpBV3-PDLLA et les 
NpBV3-15Cu-PDLLA, les irrégularités de surface ne permettent pas de la distinguer des « voiles » de 
silice formés par la dissolution/re-condensation de la surface des nanoparticules lors de leur dopage 
dans des conditions basiques. 
La quantification des groupements éthoxysilane et des chaînes de PDLLA greffés a été effectué en 
extrapolant la méthode à partir des thermogrammes développée pour les NpSi. Etant donné que les 
courbes de calibration utilisées ont été établies à partir d’étalons contenant des nanoparticules de 
silice, un facteur de correction a été appliqué aux pertes de masses relevées dans les domaines 
d’intérêt (II pour le PDLLA et III pour les groupements éthoxysilane). En effet, pendant la calcination 
des nanoparticules de bioverre pour l’incorporation des cations, une partie des groupements silanol 
de surface et internes aux nanoparticules se sont condensés, entraînant une perte de masse plus faible 
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comparée à celle des nanoparticules de silice. Les densités de greffage obtenues pour les groupements 
éthoxysilane (6 - 12 ± 1 molécules.nm-2) sont plus faibles que celles déterminées pour les NpSi-NH2 
(12 – 14 ± 1 molécules.nm-2). Cela est cohérent avec la déshydroxylation de surface subie par les 
nanoparticules de bioverre lors de la calcination. La quantification du greffage des chaînes de PDLLA 
(0,16 - 0,22 ± 0,02 chaîne de PDLLA.nm-2) donne des résultats dans le même ordre de grandeur que la 
quantité déterminée pour les NpSi-PDLLA (0,20 ± 0,02 chaîne de PDLLA.nm-2), attestant de la 
reproductibilité du protocole de greffage. Même si un facteur de correction a été utilisé, les 
quantifications pourraient être plus précises en effectuant des courbes de calibration à partir des 
nanoparticules de bioverre initiales.  
Les résultats obtenus sont difficiles à comparer avec la littérature. En effet, les travaux portant sur 
des nanoparticules de bioverre greffées avec des polylactides concernent des nanogels de particules 
de bioverre d’environ 40 nm de diamètre et des greffages avec des chaînes de PLLA selon la méthode 
« grafting to » [312] ou « grafting from » [308,326]. Dans ces études, la quantité de PLLA greffé est de 
l’ordre de 20 % massique et a été déterminée en mesurant la différence de perte de masse par ATG 
entre les nanoparticules greffées et les nanoparticules initiales. Les quantités de greffage obtenues 
sont supérieures à celles des présents travaux, mais elles concernent des nanosystèmes différents et 
ont été déterminées de manière moins précise.
IV. Conclusions  
En vue d’améliorer la répartition des nanoparticules bioactives dans la matrice polymère lors de 
l’élaboration de scaffolds macroporeux, nous reportons dans ce chapitre la mise au point d’un 
protocole original pour la synthèse de nanoparticules de bioverre greffées avec des chaînes de PDLLA. 
Les résultats obtenus ont permis de valider le protocole développé et de valider la formation 
d’interactions entre les couronnes de polymère selon le concept de « Bricks and Mortar » à l’échelle 
nanoscopique. Dans un premier temps, nous avons développé une nouvelle voie de fonctionnalisation 
en deux étapes des PDLLA-OH de faible masse molaire préalablement synthétisés. Les chaînes de 
polymère ont d’abord été fonctionnalisées avec un groupement terminal acide carboxylique en 
réagissant avec de l’anhydride succinique en présence de DMAP. Puis ce groupement terminal a été 
activé avec le N-hydroxysuccinimide, en présence de DCC, lui conférant une grande réactivité vis-à-vis 
des fonctions amine. Une étude préliminaire de greffage a ensuite été effectuée sur des nanoparticules 
de silice. La surface des nanoparticules de silice a été modifiée par un traitement avec de l’APTES pour 
y greffer des fonctions amine. Les chaînes de polymère fonctionnalisées ont ensuite été greffées selon 
la méthode « grafting to » à la surface des nanoparticules, en créant une liaison covalente amide entre 
les deux précurseurs. Nous avons également développé une méthode de quantification de la 
fonctionnalisation et du greffage des nanoparticules reposant sur des courbes de calibration obtenues 
par différentes techniques d’analyse. Ces dernières ont été obtenues à partir de mélanges étalons 
[NpSi-T]/[APTES] ou [NpSi-T]/[PDLLA] de composition connue. Pour la fonctionnalisation, la 
quantification a été réalisée à partir des résultats des analyses thermogravimétriques, tandis que pour 
la quantification du greffage une double approche a été mise en œuvre pour confirmer les quantités 
obtenues, sur la base des données thermogravimétriques et de spectroscopie IRTF. Forts de ces 
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résultats prometteurs, nous avons appliqué le protocole de greffage aux nanoparticules de bioverre 
les plus prometteuses : NpBV1, NpBV3 et NpBV3-15Cu. La caractérisation des nanoparticules de 
bioverre greffées obtenues a montré la présence d’une couronne de polymère en surface qui se 
« déploie » en solution d’après les analyses MET et DDL. Cela a ainsi permis de valider l’application du 
concept de « Bricks and Mortar » aux nanoparticules de bioverre à l’échelle nanoscopique. La quantité 
de polymère greffé a pu être déterminée en extrapolant la méthode de quantification basée sur les 
données thermogravimétriques développée pour les nanoparticules de silice. Ces nanoparticules de 
bioverre greffées sont prometteuses pour l’élaboration de scaffolds nanocomposites à matrice PDLLA. 
En effet, la couronne de polymère permet d’envisager l’application du concept de « Bricks and 
Mortar » pendant la mise en forme du matériau, dans le but d’optimiser la répartition spatiale des 
nanoparticules greffées dans la matrice polymère. Elles seront utilisées dans la suite de ces travaux de 
thèse comme renforts lors de l’élaboration des scaffolds nanocomposites macroporeux (Chapitre 4).  
 La Figure 3.24 récapitule les différents polymères et nanoparticules fonctionnalisés ainsi que 
les nanoparticules greffées synthétisées présentés dans ce chapitre. Les preuves de concept sont 






Figure 3.24. Arbre récapitulatif des polymères et nanoparticules fonctionnalisées ainsi que des nanoparticules 







































































































































































































































































































































































CHAPITRE 4. Scaffolds nanocomposites poreux : 
développement du procède de freeze-casting et caractérisation 
La deuxième étape de notre stratégie basée sur le concept de « Bricks and Mortar » pour 
l’élaboration de scaffolds nanocomposites poreux repose sur la mise en forme de scaffolds à base de 
PDLLA et de nanoparticules de bioverre greffées en utilisant le procédé de freeze-casting. Les 
nanoparticules greffées avec du PDLLA (NpBV1-PDLLA5.2K et NpBV1-PDLLA10K), dont la synthèse a été 
présentée dans le Chapitre 3, ont été utilisées comme renfort lors de l’élaboration des scaffolds 
nanocomposites. Ce procédé est intéressant car il permet la mise en forme de scaffolds avec des 
structures poreuses dont la taille, le volume et l’orientation peuvent être contrôlés en variant les 
paramètres de la suspension et du procédé. En effet, la porosité est une réplique des cristaux de solvant 
formés puis sublimés. La forme et la taille des cristaux peuvent être ainsi maîtrisées en variant la nature 
du solvant, les conditions de solidification et les paramètres de la suspension mis en œuvre 
(Chapitre 1.V). L’orientation du front de solidification permet d’élaborer des scaffolds avec une porosité 
et des propriétés mécaniques anisotropes, comme c’est le cas pour l’os. Comme abordé dans le 
Chapitre 1, la porosité joue un rôle important dans les interactions scaffold/cellules et donc dans le 
processus de reconstruction osseuse et de néo-vascularisation. C’est pourquoi dans cette étude nous 
cherchons à obtenir des scaffolds ayant une porosité interconnectée et orientée avec une taille de pores 
comprise entre 150 µm et 500 µm, avec dans l’idéal, une plus petite porosité associée (< 5 µm), tout en 
conservant des propriétés mécaniques suffisantes pour assurer un maintien de la structure lors de la 
manipulation et de la découpe par le chirurgien avant implantation ainsi qu’un rôle de soutien lors de la 
reconstruction osseuse [68,71]. 
Dans le cadre de cette thèse, deux dispositifs de freeze-casting ont été conçus et utilisés pour 
effectuer la mise en forme des scaffolds poreux. Le solvant choisi est le carbonate de diméthyle (DMC), 
en plus d’être un solvant du PDLLA, il est connu pour ne pas présenter d’effets toxiques (Chapitre 1.V.2) 
et son usage est décrit dans la littérature pour l’élaboration de scaffolds par séparation de phase induite 
thermiquement (TIPS) [176,177,191,253,254,342]. De plus, ses propriétés physico-chimiques 
permettent à la fois une solidification (Tfusion = 2-4 °C) et une sublimation (Tébullition = 90 °C ; 
Pv = 26,7 mbar) aisées à mettre en place avec les dispositifs expérimentaux développés. 
Ce chapitre s’intéresse dans une première partie au développement d’un premier dispositif de 
freeze-casting utilisant une température de solidification de -160 °C et à l’intérêt d’orienter le front de 
solidification. L’étude est effectuée sur des scaffolds polymères purs en comparant trois procédés de 
mise en forme par séparation de phase thermiquement induite. Puis, l’influence de la masse molaire sur 
la structure poreuse et les propriétés mécaniques des scaffolds élaborés par freeze-casting est étudiée. 
Dans une deuxième partie, les paramètres « formulation » pour l’élaboration de scaffolds 
nanocomposites ont été optimisés. La quantité de polymère libre, la méthode de préparation de la 
suspension et la masse molaire des chaînes de polymère greffées ont été analysées. Enfin, la dernière 
partie se concentre sur le développement d’un nouveau dispositif d’élaboration par freeze-casting 
permettant un meilleur contrôle de la température de solidification. Les structures poreuses et les 
propriétés mécaniques des scaffolds nanocomposites élaborés avec ce dispositif utilisant une 
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température de -10 °C sont comparées à celles des scaffolds mis en forme avec le premier dispositif 
à -160 °C.  
Dans ce chapitre les procédés de mise en forme de scaffolds poreux par solidification/sublimation 
du solvant n’impliquant par une orientation contrôlée du front de solidification (solidification par 
trempage), et donc de la porosité, seront désignés par les termes « séparation de phase 
induite thermiquement à solidification aléatoire » (TIPS-RS), tandis que ceux pour lesquels le front de 
solidification est volontairement orienté seront nommés « freeze-casting » (Figure 4.1). 
 
Figure 4.1. Représentation schématique de mise en forme par solidification aléatoire par TIPS-RS (à gauche) et 
par unidirectionnelle par freeze-casting (à droite). 
 
I. De l’intérêt de la solidification orientée : premier prototype de freeze-casting 
Le procédé de freeze-casting se dégage des autres techniques de mise en forme par TIPS grâce à 
sa propension à contrôler l’orientation de la porosité en dirigeant le front de solidification. Un premier 
dispositif de freeze-casting a été développé avec une température de solidification autour de -160 °C. 
Cette première partie compare ainsi la mise en forme de scaffolds 100 % PDLLA par freeze-casting avec 
ce dispositif à d’autres techniques de TIPS-RS. Puis l’influence de la masse molaire du polymère sur la 
structure et les propriétés mécaniques des scaffolds polymères élaborés par freeze-casting est étudiée. 
1. Solidification orientée/non orientée : étude préliminaire sur des 
scaffolds polymères 
Contrairement aux techniques de TIPS-RS, dans le cas de la mise en forme de scaffolds par 
freeze-casting le contrôle de la température de solidification et l’orientation du front froid permettent, 
entre autres, de maîtriser la taille et l’orientation des pores. Cette étude préliminaire compare les 
structures poreuses de scaffolds polymères obtenus selon trois procédés de mise en forme différents : 
(i) par solidification avec le dispositif de freeze-casting n°1 (-160 °C), (ii) par solidification par trempage 
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1.1. Développement du dispositif de freeze-casting n°1 
1.1.1. Présentation du dispositif 
Le premier dispositif expérimental développé au CIRIMAT, nommé dans ce travail dispositif n°1, 
permet la mise en forme par freeze-casting à une température autour de -160 °C. Le dispositif n°1 
s’inspire des dispositifs les plus décrits dans la littérature [336]. Le schéma et la photo du dispositif 
conçu sont représentés sur la Figure 4.2. La source froide utilisée est de l’azote liquide (−196°C) 
contenu dans un Dewar en acier inoxydable (3 L), fermé par une plaque en téflon. Le centre de cette 
plaque en téflon a été percé pour positionner un doigt froid en cuivre, possédant une grande 
conductivité thermique (401 W.m-1.K-1 à 298 K), qui induit la solidification de la solution/suspension. 
Le doigt froid est entouré d’un ruban chauffant permettant de contrôler la vitesse de solidification le 
cas échéant. Dans le cadre de cette étude, il n’a pas été utilisé. Sur cette plaque en téflon se situent 
également deux tubes en acier inoxydable. Le premier permet l’approvisionnement en azote liquide 
sans avoir à enlever le couvercle en téflon (et donc le doigt) et le second tube, surmonté d’un fritté, 
permet d’évacuer la surpression tout en empêchant l’humidité de s’introduire dans le réservoir. Afin 
d’assurer la verticalité du montage, un système a été développé avec une seconde plaque en téflon, 
trois tiges filetées et un plot en cuivre se connectant au culot supérieur. Enfin, le dispositif est placé 
dans une enceinte en plexiglas dans laquelle le taux d’humidité et la température sont monitorés. Des 
coupelles de gel de silice sont placées dans l’enceinte afin de capter l’humidité et limiter les risques de 
condensation de glace sur les éléments en cuivre et les parois du moule. 
 
Figure 4.2. A) Schéma du dispositif n°1 de freeze-casting, B) photo du dispositif n°1 à l’intérieur de l’enceinte en 
plexiglas. 
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Le temps pour obtenir une solidification totale de l’échantillon varie avec le volume de 
suspension/solution introduit. La solution/ suspension est coulée dans le moule puis une fois le doigt 
froid ayant atteint une température stable (≈ 45 minutes) le moule est positionné sur le doigt froid. 
Les premiers essais effectués avec ce dispositif n°1, présentés dans la suite de ce manuscrit, montrent 
qu’il faut entre 15 et 20 minutes pour solidifier des échantillons de 2,1 cm de diamètre et d’environ 
1 cm de haut. 
 
Figure 4.3. Photos des deux types de moules élaborés pour le dispositif : moule A, Øinterne = 1,5 cm et moule B, 
Øinterne = 2.1 cm. 
1.1.2. Protocole de mise en forme 
Le processus de descente en température est nécessaire avant tout usage de ce dispositif pour 
élaborer des échantillons dans des conditions similaires, il est effectué en parallèle de la préparation 
de la solution/suspension. Un moule vide est installé sur le doigt froid, pour éviter la formation de 
glace à l’interface entre le doigt et le moule. Une fois l’enceinte fermée, le Dewar est rempli avec de 
l’azote liquide jusqu’à débordement. La descente en température est ainsi amorcée et suivie grâce aux 
thermocouples positionnés sur la base froide et sur le culot bas du moule. Le dispositif est utilisable 
une fois que la température de la base froide est stabilisée autour de -160 °C. Afin de limiter le risque 
de fuites, les bords de la zone de contact entre les culots de cuivre et le moule en polymère ont été 
graissés avec de la graisse silicone. La solution/suspension est ensuite introduite dans le moule qui, 
une fois fermé avec un culot de cuivre, est positionné sur le dispositif. Le bon contact entre le moule 
et le doigt froid est assuré grâce au système de verticalité. L’évolution du front de solidification, dans 
le sens du gradient de température (selon l’axe z), est suivie visuellement grâce à la transparence des 
moules (Figure 4.4).  
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Figure 4.4. Visualisation du front de solidification (jaune) pour un moule de type A au cours de la mise en forme 
et représentation des axes utilisés pour l’orientation des scaffolds. 
Une fois l’échantillon totalement solidifié (≈ 15-20 min), le moule est enlevé du dispositif puis 
placé dans un flacon de lyophilisation sans le culot du haut. La sublimation du solvant est effectuée 
par lyophilisation (lyophilisateur Alpha 2-4 LD, Bioblock Scientific) pendant 12 heures à -80 °C et à 
0,120 mbar. Une fois le solvant totalement sublimé, les échantillons sont soigneusement retirés du 
moule. La Figure 4.5 montre l’aspect visuel d’un scaffold uniquement composé de PDLLA mis en forme 
avec le dispositif de freeze-casting n°1. 
 
Figure 4.5. Photo d’un scaffold 100 % PDLLA. 
1.2. Elaboration des scaffolds polymères selon les trois procédés de mise en 
forme et étude de la structure poreuse obtenue 
Pour évaluer l’influence du procédé sur la porosité, trois scaffolds ont été élaborés utilisant chacun 
un procédé de solidification différent : i) via le dispositif n°1 selon le protocole décrit précédemment 
(S25), ii) par une trempe dans l’azote liquide en plongeant directement le moule contenant la solution 
dans de l’azote liquide à -196 °C (S25-N2) et iii) par solidification dans un congélateur commercial, le 
moule étant introduit dans un congélateur commercial à -20 °C pendant 12 heures (S25-C). 
Les scaffolds polymères étudiés ont été mis en forme à partir d’une solution de PDLLA25K-OH dans 
du carbonate de diméthyle (DMC) à une concentration de 3,5 % m/v, (i.e. 3,5 g de polymère pour 
100 mL de DMC). Des moules de types B (Figure 4.3) ont été utilisés avec un volume 4,4 mL de solution. 
La préparation de la solution comme la sublimation, une fois l’échantillon totalement solidifié, ont été 
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La morphologie de la porosité des scaffolds élaborés selon les trois procédés de solidification a été 
observée par microscopie électronique à balayage (MEB) au niveau des zones médiane (coupe 
transversale au milieu de l’échantillon) et radiale des scaffolds (Figure 4.6), après découpe au scalpel.  
 
Figure 4.6. Représentation schématique des zones observées au MEB. 
Les clichés obtenus sont présentés sur la Figure 4.7. Les observations montrent que le procédé de 
mise en forme (température de solidification, gradient de température orienté ou non) a une grande 
influence sur la structure poreuse des scaffolds. Une analyse des images effectuée grâce au logiciel 
ImageJ a permis de déterminer approximativement les tailles de pores des scaffolds à partir des clichés 
des coupes. Les dimensions ont été évaluées à partir de la mesure de 10 pores pour chaque procédé. 
La taille des pores est plus élevée pour le scaffold S25-C (≈ 200 µm x 100 µm), obtenus par solidification 
au congélateur à -20 °C, que pour les scaffolds S25 (≈ 25 µm x 80 µm) et S25-N2 (≈ 200 µm x 15 µm). 
 
Figure 4.7. Observations MEB des zones médianes et radiales des scaffolds obtenus par solidification par 
trempe dans l’azote liquide (S25-N2), par le dispositif de freeze-casting n°1 (S25) et par mise au congélateur 
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En termes de morphologie, les trois scaffolds possèdent une structure poreuse en feuillets, 
typique de l’empreinte des cristaux de DMC (Chapitre 1.V, [342]). Plus particulièrement, le S25-N2 
possède de nombreux pores très fins et allongés, les pores du S25 prennent la forme de cellules et 
ceux du S25-C sont peu nombreux et grands. La corrélation des clichés des coupes radiales et médianes 
tend à montrer que les structures poreuses obtenues pour les scaffolds S25-N2 et S25-C ne sont pas 
orientées même si des directions préférentielles existent. La porosité semble plus isotrope, les mêmes 
types de structures poreuses étant visibles pour les deux coupes. Au contraire, les structures observées 
pour les deux coupes du scaffold S25 obtenu par freeze-casting valident l’anisotropie de la porosité. 
Le cliché de la coupe médiane montre la présence de porosité cellulaire en forme dite 
« d’échelle » [178,191]: les cellules poreuses allongées sont parfois coupées perpendiculairement par 
des murs formant des barreaux d’échelle (Figure 4.8). Le cliché de la coupe radiale quant à lui montre 
des feuillets alignés, représentatifs des murs des canaux poreux formés. 
 
Figure 4.8. Micrographie MEB (à gauche) et représentation schématique (à droite) de la porosité en forme 
d’échelle au sein du scaffold S25 obtenu par freeze-casting. 
La comparaison de ces trois procédés de solidification basés sur la séparation de phase induite 
thermiquement a mis en avant les différences entre les structures poreuses obtenues en variant la 
température de solidification et en contrôlant ou non l’orientation du front de solidification. 
L’observation des micrographies des S25-N2 (-196 °C) et des S25-C (-20 °C) indique que plus la 
température de solidification est élevée, plus les pores sont grands. Ces résultats sont en accord avec 
la littérature indiquant que la croissance des cristaux de solvant est favorisée par rapport à la 
germination lorsque la température s’approche de la température de fusion (Tf(DMC) = 2-4 °C) 
(Chapitre 1.V, [204,339]). Bien que la température de solidification soit proche de celle du S25-N2, les 
pores observés pour le S25 (-160 °C) ont une morphologie différente et sont globalement plus larges. 
La différence de morphologie du S25 s’explique par l’orientation de la solidification lors de la mise en 
forme par freeze-casting : seule la surface basse du moule est en contact avec la source froide, le front 
de solidification est donc unidirectionnel et se déplace à une plus faible vitesse que lorsque 
l’élaboration est effectuée par trempage dans un bain d’azote liquide. La diminution de la vitesse de 
solidification entraîne ainsi l’apparition de cristaux plus grands mais moins nombreux [203,339]. La 
mise en forme de scaffolds par freeze-casting s’est avéré être intéressante pour l’élaboration de 
substituts osseux. En effet, la structure poreuse obtenue pour le S25 est anisotrope. Elle présente des 
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canaux de pores orientés dans la même direction que le gradient de température utilisé lors de la 
solidification. Les pores ont une morphologie cellulaire en forme d’échelle sur la micrographie de la 
coupe médiane du scaffold tandis que celle de la coupe radiale montre des canaux longilignes. Dans le 
cas des scaffolds élaborés sans contrôle de l’orientation du gradient de température, la porosité 
semble plus isotrope et aucune orientation majeure de la porosité ne se distingue sur les micrographies 
médianes et radiales. Il est ainsi possible de contrôler la taille des cristaux de solvant, et donc des pores 
obtenus, en maîtrisant la température de solidification et la création d’un gradient de température 
orienté permet d’obtenir des structures poreuses anisotropes en dirigeant la croissance des cristaux 
de solvant et donc des pores.  
Cependant, au-delà de la température et de l’orientation de la solidification, les caractéristiques 
moléculaires du polymère utilisé peuvent également affecter la morphologie et les propriétés 
mécaniques des scaffolds. 
2. Influence de la masse molaire du polymère sur la structure poreuse et 
les propriétés mécaniques des scaffolds 
Dans le but d’évaluer l’influence de la masse molaire sur la porosité et les propriétés mécaniques 
des scaffolds, trois polymères de masse molaire différentes ont été utilisés pour élaborer des scaffolds 
polymères par freeze-casting avec le dispositif n°1 : le PDLLA25K-OH (Mn 25 000 g.mol-1), le PDLLA50K-OH 
(Mn 50 000 g.mol-1) et le PDLLA100K-OH (Mn 100 000 g.mol-1). Les solutions ont été préparées à une 
concentration de 3,5 % m/v dans du DMC et les scaffolds mis en forme dans des moules de type B 
(Figure 4.3) en suivant le protocole détaillé précédemment (1.1.2). Les scaffolds sont nommés S# avec 
# la masse molaire du polymère en kg.mol-1. 
La porosité a été évaluée à la fois en mesurant la densité des scaffolds obtenus et en caractérisant 
les scaffolds par MEB. Puis, des essais en compression ont été effectués pour déterminer le module 
d’élasticité des scaffolds.  
2.1. Caractérisation de la structure poreuse 
Les mesures de densité ont été effectuées pour chaque type de scaffold en triplicat, en mesurant 
les dimensions des scaffolds au pied à coulisse et en les pesant. Les résultats obtenus, présentés dans 
le Tableau 4.1, montrent que la masse molaire du polymère utilisé a peu d’influence sur la densité des 
scaffolds polymères élaborés par freeze-casting. 
Tableau 4.1. Caractéristiques des scaffolds polymères élaborés par freeze-casting. 
Scaffolds 
 
Densité ± σ 
 
(g.cm-3) 
Longueur ± σ  
des grands macropores  a 
(µm) 
Diamètre ± σ  
des petits pores a 
(µm) 
Epaisseur ± σ  
des murs  a 
(µm) 
S25 0,041 ± 0,004 153 ± 32 4,7 ± 1,2 2,5 ± 0,5 
S50 0,044 ± 0,002 214 ± 30 3,3 ± 1,2 2,0 ± 0,4 
S100 0,044 ± 0,003 127 ± 29 2,5 ± 0,3 2,3 ± 0,6 
a Déterminés par analyse des images MEB médianes avec le logiciel ImageJ. 
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L’observation des scaffolds par MEB, présentée sur la Figure 4.9, montre que la masse molaire a 
peu d’influence sur la morphologie de la porosité. Cependant, elle met en exergue la présence d’un 
gradient structural dans la direction de solidification entre les zones basses, médianes et hautes des 
échantillons. Les zones basses sont plus denses et possèdent des pores plus petits que les zones 
supérieures. La présence de zones d’orientation préférentielle de la porosité sur les images MEB du 
bas des échantillons peut être expliquée par un état de surface non homogène des culots de cuivre. La 
rugosité de surface ou l’orientation préférentielle dues à l’usinage des culots de cuivre semble ainsi 
influencer la germination des cristaux de solvant et créant des orientations préférentielles. Pour 
s’affranchir de cet état de surface, les culots de cuivre seront polis miroir avant d’être utilisés pour la 
mise forme dans la suite de ces travaux.  
 
Figure 4.9. Images MEB des différentes zones (bas, coupe médiane, haut et coupe radiale) des scaffolds 
polymères obtenus par freeze-casting. L’échelle des micrographies est de 200 µm.  
Sur les coupes médianes et sur le haut de l’échantillon, les pores présentent une morphologie en 
forme d’échelle comme décrit précédemment (Figure 4.8) [178,191]. Sur les coupes radiales, 
l’orientation de la porosité parallèlement au sens de solidification est bien visible. Une observation a 



































Figure 4.10. Image MEB d'un mur du scaffold S25 montrant la présence d’une petite porosité dans les parois des 
pores. 
Afin de comparer la taille des pores obtenus en fonction de la masse molaire de polymère, l’étude 
de la porosité a été effectuée sur les clichés des coupes médianes des échantillons. Les images ont été 
analysées avec le logiciel ImageJ (Annexe p303), la taille des pores et l’épaisseur des murs ont été 
déterminées respectivement par mesure de la plus longue dimension des pores (moyenne sur 5 pores) 
et des épaisseurs des murs (moyenne sur 5 murs). Les dimensions déterminées (Tableau 4.1) sont 
données à titre indicatif ; pour plus de précision il aurait fallu mesurer plus de pores et effectuer 
l’analyse sur un plus grand nombre d’images. De plus, la non orthogonalité de certaines images peut 
également biaiser les résultats. Les dimensions mesurées semblent indiquer que les plus grands 
macropores sont obtenus pour le S50 (214 ± 30 nm). Les tailles de pores déterminées pour les scaffolds 
S25 et S100 sont dans le même ordre de grandeur, respectivement 153 ± 32 µm et 127 ± 29 µm. La 
mesure de la petite porosité (Tableau 4.1) semble indiquer que plus la masse molaire est élevée, plus 
les pores sont petits (S25 : 4,7 ± 1,2 µm, S50 : 3,3 ± 1,2 µm, S100 : 2,5 ± 0,3 µm). Cependant les 
incertitudes sur les mesures ne permettent pas de conclure sur une tendance. Enfin, l’épaisseur des 
murs est constante pour les trois masses molaires étudiées (Tableau 4.1). 
La caractérisation des structures poreuses indique que la masse molaire des polymères utilisés 
n’influence pas la densité des scaffolds élaborés. L’observation de différentes coupes transversales 
(vue du bas, coupe médiane et vue du haut) montre un gradient structural pour chaque échantillon. 
Les zones basses, en contact avec le doigt froid, sont plus denses que les parties supérieures, avec de 
nombreux pores de petite taille. Ce gradient structural est couramment observé sur des scaffolds 
macroporeux mis en forme de scaffolds macroporeux par freeze-casting [203,336]. Il s’explique par 
une vitesse de solidification initiale très élevée lors du contact entre le moule et le doigt froid, 
entraînant la formation d’un front initial de solidification plan ayant tendance à piéger les solutés. Les 
conditions de sur-refroidissement lors du début de la formation du front de solidification sont plus 
favorables à la germination de petits cristaux qu’à leur croissance (Chapitre 1.V). Une fois que la vitesse 
de solidification s’est équilibrée et est quasi-constante, la propagation et la croissance des cristaux est 
cinétiquement favorisée. Les cristaux croissent et repoussent les solutés dans les espaces 
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inter-cristallins, façonnant ainsi la forme de la structure poreuse du scaffold. Au niveau des coupes 
médianes et supérieures, la porosité a une morphologie cellulaire, en forme d’échelle caractéristique 
de l’utilisation du DMC [178,191]. 
La différence entre les tailles de pores mesurées par analyse d’image peut être expliquée par la 
variation de la viscosité de la phase riche en polymère, étroitement liée à la masse molaire du 
polymère. Pour les faibles masses molaires, la solubilité du polymère est plus grande et la solution 
moins visqueuse. Ces conditions sont moins favorables à la stabilité des phases lors de leur séparation. 
Cette instabilité peut entraîner la formation de nombreuses phases solides dispersées dans le solvant 
induisant la formation de petits pores. À l’inverse, lorsque la masse molaire du polymère est élevée, la 
phase riche en polymère est plus visqueuse, augmentant le temps nécessaire pour effectuer la 
séparation de phase. Cela provoque des instabilités qui altèrent la croissance cristalline et provoque la 
formation de pores plus petits [391,392]. Ainsi, il semblerait que les scaffolds S25 et S100, élaborés 
respectivement avec le PDLLA25K-OH et le PDLLA100K-OH, présentent des tailles de pores plus faibles 
car leurs masses molaires entraînent des instabilités sur la croissance cristalline. De plus, la baisse de 
la taille de la porosité entre le S50 et le S100 est en accord avec les résultats obtenus par Schugens et 
al. [391]. Leur étude montre que, pour des scaffolds mis en forme par TIPS-RS à partir de PDLLA de 
masses molaires proches de celles que nous avons mis en œuvre dans cette étude (Mn 50 000 g.mol-1 
et 136 000 g.mol-1), la surface spécifique et le volume de porosité diminuent quand la masse molaire 
augmente. La présence de petite porosité est liée à l’emprisonnement de solvant entre les chaînes de 
polymère lors du rejet des solutés dans les espaces inter-cristallins qui va se solidifier avec le front 
froid. Lors de la sublimation du solvant par lyophilisation, cela va créer de la petite porosité dans les 
parois des pores (≈ 3 µm) [339]. La taille de cette petite porosité interne aux murs semble également 
diminuer avec l’augmentation de la masse molaire, cependant il est délicat de conclure étant donné 
que les différences ne sont pas significatives. 
2.2. Evaluation des propriétés mécaniques  
Des essais mécaniques en compression uni-axiale (selon l’axe z, axe de solidification) ont été 
effectués en triplicat pour chaque scaffold. Afin de s’affranchir des irrégularités de surface dues à la 
mise en forme et pour pouvoir considérer un même état initial pour chaque scaffold, une précharge 
de -3 N a été appliquée à chaque échantillon avant la conduite du test en compression [172]. La 
décharge a été déclenchée manuellement avant d’atteindre la zone d’endommagement.  
Les courbes contrainte-déformation de chaque type de scaffolds sont représentées sur la Figure 
4.11. Sur ces courbes, trois domaines sont identifiables selon Gibson et Ashby [393] : le domaine 
élastique (1) correspondant à la flexion des murs des pores, le domaine plastique (2) lié au flambement 
progressif des murs des pores, et la décharge effectuée manuellement à la fin de l’essai (3), avant 
d’atteindre la zone d’endommagement. Dans le cas de la courbe contrainte-déformation du S25, le 
début de la densification du matériau apparaît (2’) avec un début d’effondrement de la porosité. Les 
échantillons étudiés présentent une porosité bidimensionnelle et anisotrope. Cependant, les modèles 
bidimensionnels utilisés par Gibson et Ashby possédant différents domaines poreux avec leur propre 
orientation, comme le nid d’abeille, ne sont pas totalement applicables au scaffolds élaborés par 
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freeze-casting. Cela explique que les courbes contrainte-déformation obtenues ne soient pas similaires 
à celles de l’étude de Gibson et Ashby [393]. Schardosim et al. ont obtenu une courbe ayant la même 
allure pour des scaffolds dont la porosité est bidimensionnelle et anisotrope à l’échelle microscopique 
[172].  
 
Figure 4.11. Courbes contrainte-déformation en compression uni-axiale des scaffolds S25, S50 et S100 avec 
l’identification des différents domaines : 1) domaine élastique, 2) domaine plastique, 2’) domaine de 
densification et 3) la décharge.  
L’essai n’étant pas dirigé par une contrainte ou une déformation limite, nous ne raisonnerons que 
sur la valeur du module d’élasticité en compression (Ecomp) déterminée en calculant la pente du 
domaine élastique (1) (Figure 4.11, 1). Les résultats listés dans le Tableau 4.2 indiquent que les 
scaffolds élaborés avec le PDLLA50K-OH, les S50, possèdent le module d’élasticité en compression le 
plus élevé, celui évalué pour les scaffolds S100 est du même ordre de grandeur. Les scaffolds S25 
présentent eux un module d’élasticité en compression plus faible. 
Tableau 4.2. Module d’élasticité en compression (Ecomp) et limite élastique (Re) obtenus pour les scaffolds 
élaborés avec des polymères de différentes masses molaires. 
Scaffolds Ecomp ± σ (MPa) 
S25 1,3 ± 0,3 
S50 2,9 ± 0,7 
S100 2,1 ± 0,1 
Les dimensions des scaffolds ont été mesurées avant et 5 jours après les essais mécaniques afin 
d’évaluer la capacité des scaffolds à retrouver leur forme après une déformation en compression. Le 
taux de récupération a été évalué en comparant les épaisseurs initiales et les épaisseurs 5 jours après 
l’essai (Figure 4.12). Les résultats montrent que les scaffolds S25 ont un taux de récupération de 
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l’épaisseur plus faible que les S50 et les S100 avec des valeurs plus dispersées. Les scaffolds S50 et 
S100 ont quasiment récupéré l’épaisseur initiale 5 jours après l’essai mécanique.  
 
Figure 4.12. Taux de récupération en épaisseur des scaffolds élaborés avec des polymères de différentes masses 
molaires,5 jours après l’essai mécanique en compression. 
Les résultats obtenus pour les modules d’élasticité en compression présentent une tendance 
identique à celle observée pour la taille de l’analyse de la taille des pores par MEB. Le module 
d’élasticité le plus élevé est obtenu pour le S50 (Ecomp = 2,9 ± 0,7 MPa), celui du S100 
(Ecomp = 2,1 ± 0,1 MPa) est dans le même ordre de grandeur, et le plus faible pour le S25 
(Ecomp = 1,3 ± 0,3 MPa). Pour les scaffolds S25 et S100, la formation de plus petits macropores à cause 
d’instabilités liées à la viscosité de la solution, entraîne une répartition inhomogène des pores en 
termes de taille. Cela crée alors des faiblesses mécaniques dans l’échantillon.  
Les S25 possèdent le taux de récupération le plus faible avec une la plus grande variation des 
résultats entre les échantillons. Cela peut s’expliquer par la valeur de la déformation maximale plus 
élevée que pour les S50 et les S100, menant à un début de densification du matériau 
(endommagement irréversible), mais aussi par la présence d’une porosité moins homogène. Les zones 
les plus fragiles ont été endommagées de façon irréversible, limitant le retour des scaffolds à leur 
épaisseur initiale. Cela semble lié, à l’échelle moléculaire, à un plus faible enchevêtrement des chaînes 
entre elles à cause de leur plus faible masse molaire, limitant ainsi leur réorganisation. Les taux de 
récupération élevés à temps longs pour les S50 et S100 tendent à indiquer que le domaine plastique 
correspond plus à un comportement viscoélastique, n’engendrant que peu de déformations 
irréversibles du scaffold tant que le domaine de densification n’est pas atteint. La capacité des scaffolds 
à retrouver leur forme et taille initiale est intéressante à considérer dans le cadre d’applications 

































85,5 % 97,4 % 98,6 %
CHAPITRE 4. Scaffolds nanocomposites poreux : développement du procédé de freeze-casting et 
caractérisation 
184 
le scaffold et assurer son maintien en place15. Cela permet ainsi d’assurer une certaine conservation 
des propriétés des scaffolds après leur implantation. 
Cette étude sur l’élaboration de scaffolds polymères avec le dispositif de freeze-casting n°1 a dans 
un premier temps montré l’intérêt d’orienter le front de solidification, pour obtenir une structure 
poreuse anisotrope, comme dans le cas de l’os. Puis, il a été démontré que la masse molaire des 
polymères utilisés pour la mise en forme des scaffolds polymères a une influence à la fois sur leur 
structure poreuse et sur leurs propriétés mécaniques. Les scaffolds élaborés à partir de PDLLA50K-OH 
possèdent la plus grande porosité et le module d’élasticité en compression le plus élevé. Fort de ces 
résultats, le PDLLA50K-OH a été choisi comme matrice pour la mise en forme des scaffolds 
nanocomposites par freeze-casting dans la suite de ces travaux.
II. Elaboration de scaffolds nanocomposites : influence des paramètres 
« formulation »  
L’étude effectuée sur des scaffolds polymères a montré l’intérêt du procédé de mise en forme par 
freeze-casting pour obtenir des structures poreuses contrôlées et anisotropes. Pour optimiser la 
dispersion des nanoparticules dans les scaffolds nanocomposites macroporeux, notre stratégie repose 
sur l’association de l’approche « Bricks and Mortar » (Chapitre 1.V) et du procédé de freeze-casting 
(Figure 4.13). Les nanoparticules de bioverre greffées avec des chaînes de PDLLA, NpBV1-PDLLA5.2K et 
NpBV1-PDLLA10K, dont la synthèse a été présentée dans le Chapitre 3, servent de renforts. Elles sont 
dispersées dans une matrice de PDLLA50K-OH puis la suspension est mise en forme avec le dispositif de 
freeze-casting n°1 pour obtenir des scaffolds nanocomposites. 
 
Figure 4.13. Schéma représentatif de l’élaboration des scaffolds nanocomposites en alliant la stratégie de 
« Bricks and Mortar » (à gauche) au procédé de freeze-casting (à droite). 
Cette partie étudie plus précisément, l’influence des paramètres « formulation » sur la structure 
poreuse et les propriétés mécaniques des scaffolds nanocomposites. Dans un premier temps l’effet 
                                                          
15 Force estimée à partir de tests de compression manuels (x5) réalisés par le Dr. Agnès Dupret-Bories sur une 
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des paramètres de préparation de la suspension sur la dispersion des renforts nanoparticulaires dans 
la matrice polymère est investigué. Puis l’importance de l’utilisation de nanoparticules greffées est 
démontrée. Enfin, l’influence de la masse molaire des chaînes de polymère greffées sur les 
nanoparticules de bioverre est évaluée. 
1. Paramètres liés à la préparation de la suspension 
Afin d’obtenir des scaffolds nanocomposites avec des taux de charge élevés, pour optimiser les 
propriétés mécaniques et biologiques, la quantité de polymère libre (matrice) doit être la plus faible 
possible. Cependant, le polymère libre joue le rôle de liant entre les nanoparticules greffées [326,394]. 
S’il est présent en trop faible quantité, la dispersion des nanoparticules greffées risque d’être affectée 
et d’entraîner une diminution globale des propriétés mécaniques et de dégradation du scaffold 
nanocomposite. Des essais ont ainsi été effectués dans un premier temps en réduisant la quantité de 
polymère libre utilisée afin d’optimiser la composition de la suspension. Puis, l’effet de la méthode de 
préparation des suspensions sur la dispersion des nanoparticules greffées dans la matrice et sur les 
propriétés des scaffolds a été étudié. 
1.1. Etude de la quantité de polymère libre 
1.1.1. Elaboration des scaffolds nanocomposites 
Plusieurs scaffolds nanocomposites ont été élaborés par freeze-casting avec des compositions 
différentes. La suspension initiale étudiée est composée d’une solution de PDLLA50K-OH dans du DMC 
à une concentration de 3,4 % m/v et de 49 % massique de NpBV1-PDLLA5.2K par rapport à la masse de 
totale de solide (noté 49 % m/m tot. solide). Les nanoparticules de bioverre greffées ne contenant 
qu’environ 3,5 % massique de PDLLA, nous les considérons comme un unique composant sans 
dissocier les polymères greffés des nanoparticules de bioverre. Puis, la concentration en polymère libre 
est graduellement réduite. Les suspensions ont été préparées selon la méthode M1 qui consiste à 
peser les solides et à y ajouter le DMC, puis la suspension est agitée au vortex mélangeur jusqu’à 
dissolution totale du polymère. Enfin, les nanoparticules ont été dispersées à la sonde à ultrasons 
pendant 10 minutes à 60 % d’amplitude (BIOBLOCK SCIENTIFIC Vibracell 75115, 500 W). Les scaffolds 
nanocomposites sont nommés SNC#-Mx, avec # le pourcentage massique de nanoparticules greffées 
et Mx la méthode de préparation de la suspension utilisée, leur composition est détaillée dans le 
Tableau 4.3. 
Les scaffolds ont été mis en forme à partir de 2 mL de suspension dans des moules de type A 
(Figure 4.3) avec le dispositif de freeze-casting n°1 suivant le protocole décrit précédemment (I.1) en 
utilisant des culots en cuivre polis miroir. 
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Tableau 4.3. Composition des suspensions utilisées pour l’élaboration de scaffolds nanocomposites suivant la 
méthode M1. Le pourcentage massique de nanoparticules greffées est donné par rapport à la quantité totale de 
solides introduits (polymère libre + nanoparticules greffées). 






(% m/m tot. solide) 
SNC41-M1 3,4 41 
SNC49-M1 2,5 49 
SNC55-M1 2,0 55 
SNC62-M1 1,5 62 
SNC71-M1 1,0 71 
SNC83-M1 0,5 83 
SNC100-M1 0 100 
1.1.2. Résultats et discussion 
Parmi les échantillons élaborés par freeze-casting en variant la quantité de polymère libre, tous 
présentent une structure cohésive après lyophilisation sauf le SNC100-M1 qui forme une poudre. La 
présence de polymère libre est donc nécessaire à la mise en forme d’un scaffold poreux contenant les 
nanoparticules greffées préalablement synthétisées, les chaînes de PDLLA greffées en surface des 
nanoparticules ne suffisent pas à créer une structure cohésive.  
Les photos des vues latérales et de dessous des scaffolds obtenus avec les différentes 
concentrations en PDLLA50K-OH sont présentées sur la Figure 4.14. Les observations et la manipulation 
montrent que les scaffolds avec de faibles quantités de polymère libre présentent une couche 
semblant être plus fragile au niveau du bas de l’échantillon, avec l’apparition de fractures. Cette 
couche laisse des dépôts blancs lors de la manipulation du scaffold, laissant supposer que cela 
correspond à une couche de sédimentation des nanoparticules greffées.  
  
 






Figure 4.14. Photos des scaffolds obtenus en variant la concentration en polymère libre pour une même 
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Les résultats des mesures de densité effectuées sur les scaffolds indiquent que la densité diminue 
avec la concentration en polymère libre (Figure 4.15). Ce qui est en accord avec la diminution totale 
de solide dans la suspension initiale.  
  
Figure 4.15. Evolution de la densité des scaffolds élaborés en fonction de la concentration massique de 
nanoparticules greffées dans la suspension initiale préparée selon la méthode M1. 
Des essais de compression « à la main » et de découpe manuelle au scalpel ont également été 
effectués sur les scaffolds. Ces tests ont permis d’écarter les scaffolds SNC83-M1, SNC71-M1 et 
SNC62-M1, trop fragiles à la manipulation et à la découpe au scalpel.  
Les trois scaffolds restants, SNC41-M1, SNC49-M1 et SNC55-M1, ont été caractérisés par MEB. Les 
observations du bas et du haut des coupes radiales ont été effectuées pour évaluer l’état de la 
dispersion des nanoparticules greffées dans la matrice de PDLLA50K-OH. Les images obtenues sont 
présentées sur la Figure 4.16. Comme évoqué précédemment à la manipulation des scaffolds, de 
nombreux agglomérats de nanoparticules greffées, ne semblant pas être intégrés au murs, sont 
observés au niveau de la partie basse des échantillons (en contact avec le culot de cuivre). Plus la 
concentration de PDLLA50K-OH est faible, plus les agglomérats semblent être nombreux. Les 
observations du haut des coupes radiales montrent la présence de plus petits amas de nanoparticules 
greffées que pour le bas qui semblent être bien intégrés dans les murs de polymère. Les images du 
haut des coupes radiales des scaffolds SNC41-M1 et SNC49-M1 sont similaires, les agglomérats 
semblent homogènes en taille. Cependant celle du SNC55-M1 montre des agglomérats de 
nanoparticules de tailles différentes et globalement plus gros que pour les deux scaffolds précédents. 
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Figure 4.16. Observations par MEB du bas et du haut des coupes radiales des scaffolds SNC41-M1, SNC49-M1 et 
SNC55-M1.  
Ces analyses permettent de supposer qu’il faut au minimum 2,5 % m/v de PDLLA50K-OH libre pour 
permettre une répartition relativement homogène des nanoparticules greffées dans les scaffolds lors 
de leur élaboration. La sédimentation des nanoparticules greffées au bas du scaffold est liée au 
procédé de mise en forme, comme évoquée lors de la caractérisation des scaffolds polymères. Un 
gradient structural apparaît à cause de la formation d’un front de solidification initial plan, provoquée 
par une vitesse de solidification initiale élevée, piégeant les solutés sans leur laisser le temps d’interagir 
avec les chaînes du polymère libre (Figure 1.17, Chapitre 1.V) [203,336]. Lorsque la vitesse de 
solidification se stabilise les nanoparticules greffées et le polymère libre sont repoussés dans les 
espaces inter-cristallins leur permettant d’interagir.  
La présence d’agrégats tout au long du scaffold et non de nanoparticules greffées individuelles 
peut être expliqué grâce au rapport des masses molaires chaînes greffées/chaînes libres, noté R. En 
effet, Chevigny et al. ont démontré que ce rapport est un paramètre clé pour la dispersion homogène 
de nanoparticules greffées dans une matrice polymère de même nature que les chaînes greffées 
[395,396]. Dans le cas considéré ici, le rapport vaut R = 0,1, Chevigny et al. ont démontré que les 
nanoparticules greffées tendent à former des agglomérats.  
D’après les résultats obtenus nous avons choisi d’utiliser la composition du SNC49-M1 pour la 
suite des essais. Elle permet d’atteindre un taux de charge en nanoparticules greffées élevé (49 % m/m 
tot. solide) tout en assurant une bonne dispersion des agglomérats dans la structure poreuse et une 
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1.2. Etude des méthodes de préparation de la suspension 
1.2.1. Elaboration des scaffolds nanocomposites 
Une seconde série de scaffolds a été élaborée pour évaluer l’effet de la méthode de préparation 
utilisée sur la répartition des nanoparticules greffées et sur les propriétés des scaffolds 
nanocomposites. La composition optimisée dans la partie précédente a été utilisée pour préparer les 
suspensions selon trois méthodes différentes (méthode M1, M2 ou M3), en variant l’ordre des étapes. 
Les compositions et les méthodes de préparation utilisées pour les scaffolds sont décrites dans le 
Tableau 4.4. 
Tableau 4.4. Nomenclature, composition et méthode de préparation des suspensions (M1, M2, M3) pour 









(% m/m tot. solide) 
Méthode de préparation 
SNC49-M1 2,5 49 M1 
- Pesée du PDLLA50K-OH et des 
NpBV1-PDLLA5.2K 
- Ajout du DMC 
- Vortex jusqu’à dissolution du PDLLA 
- Dispersion par bain ultra-sons pendant 
10 minutes 
SNC49-M2 2,5 49 M2 
- Pesée du PDLLA50K-OH, ajout du DMC 
- Vortex jusqu’à dissolution du PDLLA 
- Ajout des NpBV1-PDLLA5.2K 
- Dispersion par sonde ultra-sons pendant 
10 minutes 
SNC49-M3 2,5 49 M3 
- Pesée des NpBV1-PDLLA5.2K, ajout du 
DMC 
- Dispersion par sonde ultra-sons pendant 
10 minutes 
- Ajout du PDLLA50K-OH 
- Vortex jusqu’à dissolution du PDLLA 
Les scaffolds ont été élaborés avec le dispositif de freeze-casting n°1 à partir de 2 mL de 
suspension préparée selon la méthode correspondante avant d’effectuer la mise en forme. Les 
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1.2.2. Résultats et discussion 
Les photos des scaffolds nanocomposites obtenus, présentées sur la Figure 4.17, ne montrent pas 
de différence visuelle entre les trois scaffolds. À la manipulation, il semblerait que la couche de 
sédimentation sur le bas du scaffold soit plus fine pour les scaffolds SNC49-M2 et SNC49-M3, ils ne 
laissent pas de dépôt blanc. 
 
Figure 4.17. Photos en vue latérale et vue du dessous des scaffolds obtenus en modifiant la méthode de 
préparation de la suspension initiale. 
Les résultats des mesures de densités ne montrent pas de différence entre les trois 
échantillons (Tableau 4.5). 
Tableau 4.5. Densité des scaffolds obtenus suivant la méthode de préparation de la suspension initiale. 
 SNC49-M1 SNC49-M2 SNC49-M3 
Densité ± σ (g.cm-3) 0,051 ± 0,003 0,049 ± 0,002 0,053 ± 0,003 
La coupe radiale des scaffolds a été caractérisée par MEB. Les observations ont été effectuées 
pour chaque scaffolds sur 3 zones de la partie basse, médiane et haute des coupes radiales. Seules une 
photo de la partie basse et de la partie haute de la coupe radiale pour chaque polymère sont 
présentées sur la Figure 4.18. Les résultats de l’observation montrent une différence de dispersion des 
nanoparticules greffées dans la matrice polymère en fonction de la méthode de préparation de la 
suspension initiale.  Il ressort ainsi que la méthode M3, consistant à disperser les nanoparticules avant 
d’ajouter le polymère libre, mène à la formation de plus petits agglomérats de nanoparticules greffées 
qui sont mieux répartis dans les murs de polymère (SNC49-M3) que pour les méthodes M1 et M2. Le 
scaffolds SNC49-M2, dont la préparation de la suspension repose sur l’ajout des nanoparticules 
greffées après la dissolution du polymère libre, est celui qui présente les plus grands agrégats, même 








Figure 4.18. Images MEB du haut et du bas des coupes radiales des scaffolds obtenus avec les différentes 
méthodes de préparation de la suspension initiale. 
D’après ces résultats, le protocole de préparation menant à la meilleure dispersion des 
nanoparticules greffées dans la matrice de PDLLA50K-OH avec la formation des plus petits agrégats 
semble être la méthode M3. 
1.3. Choix des paramètres de préparation de la suspension initiale 
Il s’est avéré que les paramètres de préparation de la suspension jouent un rôle important sur la 
distribution des nanoparticules greffées dans la matrice. Cette étude préliminaire sur la mise en forme 
de scaffolds nanocomposites par freeze-casting avec le dispositif n°1 a ainsi permis d’optimiser les 
paramètres de préparation de la suspension permettant de répondre le mieux aux spécifications 
établies en termes de distribution des renforts et de tenue à la découpe au scalpel pour l’élaboration 
de scaffold nanocomposite. En effet, afin d’améliorer et d’assurer l’homogénéité des propriétés 
mécaniques et de dégradation des scaffolds, une répartition homogène des nanorenforts est 
nécessaire. Ainsi, dans la suite de ce travail, les scaffolds ont été élaborés à partir d’une suspension à 
2,5 % m/v de PDLLA50K-OH avec un taux de charge en nanoparticules greffées de 49 % m/m tot. solide. 
La suspension a été préparée selon la méthode M3 juste avant d’être coulée dans les moules pour la 
mise en forme. 
2. Influence du greffage sur la distribution des nanoparticules dans la 
matrice polymère 
Un scaffold contenant des nanoparticules de bioverre binaire NpBV1 nues (i.e. nanoparticules non 
fonctionnalisées et non greffées) comme renfort, nommé SNp, a été synthétisé avec une composition 
identique au SNC49-M3 afin d’évaluer l’effet du greffage sur la répartition des nanoparticules dans le 
scaffold macroporeux. La suspension a été préparée en suivant la méthode M3 et le scaffold mis en 
forme avec le dispositif n°1 selon le protocole détaillé précédemment (I.1) en utilisant des culots en 
cuivre polis miroir. Les scaffolds ont été caractérisés afin de comparer la dispersion des nanoparticules 
de bioverre (NpBV1) dans le scaffold SNp à celle des nanoparticules de bioverre greffées 
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À l’observation des scaffolds après lyophilisation, il semble que le SNp soit moins homogène que 
le SNC49-M3. La moitié basse du scaffold paraît plus dense que la partie haute et une couche de 
sédimentation est visible sur la surface basse de l’échantillon (Figure 4.19). 
 
Figure 4.19. Photos des vues latérales et du dessous du scaffold nanocomposite SNC49-M3 et du scaffold 
nanocomposite avec des nanoparticules de bioverre binaire nues, SNp. 
À la manipulation, le scaffold SNp laisse d’importantes traces blanches sur les surfaces en contact 
avec la partie inférieure, attestant de la présence de nanoparticules sédimentées et non intégrées dans 
la matrice polymère sur le bas de l’échantillon. Il présente également une faible tenue à la compression 
axiale lors de tests « manuels de compression » et s’abîme lors de la découpe au scalpel. La densité du 
SNp (0,053 ± 0,003 g/cm-3) est identique à celle du SNC49-M3 (0,054 ± 0,004).  
Les images obtenues par MEB, présentées sur la Figure 4.20, sont en accord avec les observations 
effectuées lors de la manipulation. Les images du bas de la coupe radiale, à faible grandissement 
montrent que le scaffold SNp possède une couche dense plus étendue que le scaffold SNC49-M3. Il est 
également visible, à la fois sur les zones basse et haute, que la porosité est inhomogène et que la 
découpe est moins nette dans le cas de l’échantillon SNp. Les observations à plus fort grandissement 
du SNp montrent la présence de nombreux agglomérats de nanoparticules qui ne semblent pas être 








Figure 4.20. Images MEB du haut et du bas des coupes radiales des scaffolds SNC49-M3 et SNp à deux 
grandissements différents. 
Ces analyses montrent l’intérêt de l’utilisation de nanoparticules greffées avec du PDLLA comme 
renfort dans l’élaboration de scaffolds par freeze-casting. Dans des conditions de préparation des 
suspensions et de mise en forme identiques, l’utilisation de nanoparticules de bioverre binaire nues 
NpBV1 (non modifiées, non greffées) entraîne la formation de nombreux agrégats qui sont 
difficilement intégrés dans la matrice de PDLLA50K-OH. Cela est probablement dû à l’immiscibilité 
intrinsèque entre les chaînes de polymère de la matrice et les nanoparticules de bioverre, ces dernières 
tendent alors à s’agglomérer. Cette mauvaise intégration et dispersion des nanorenforts diminue les 
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Les scaffolds chargés en nanoparticules greffées possèdent une porosité et une répartition des 
renforts plus homogènes grâce à l’utilisation de la stratégie « Bricks and Mortar ». La couronne de 
polymère greffée autour des nanoparticules de bioverre permet de créer des interactions 
non-covalentes entre les nanoparticules greffées et les chaînes de la matrice polymère, assurant ainsi 
une meilleure dispersion des renforts au sein du scaffold. A la manipulation, les scaffolds 
nanocomposites sont moins fragiles, ils présentent une meilleure tenue à la compression axiale par 
tests de « manuels » et peuvent être aisément découpés au scalpel sans dégrader la structure poreuse. 
3. Influence de la masse molaire du polymère greffé sur la structure 
poreuse et les propriétés mécaniques des scaffolds nanocomposites 
3.1. Elaboration des scaffolds 
Afin d’évaluer l’impact de la masse molaire des chaînes greffées à la surface des nanoparticules 
de bioverre sur leur répartition dans la matrice ainsi que sur la structure poreuse et les propriétés 
mécaniques des scaffolds, deux séries de scaffolds nanocomposites ont été élaborées avec le dispositif 
de freeze-casting n°1. La première série a été élaborée en utilisant les nanoparticules de bioverre 
greffées NpBV1-PDLLA5.2K comme renfort, la seconde en utilisant les nanoparticules de bioverre 
greffées NpBV2-PDLLA10K. Les scaffolds obtenus sont respectivement nommés SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1, 
d1 faisant référence au dispositif utilisé.  
Les suspensions ont été préparées selon la composition et la méthode de préparation 
préalablement optimisées (2,5 % m/v de PDLLA50K-OH dans du DMC ; 49 % m/m tot. solide de 
nanoparticules greffées, méthode M3). La mise en forme par freeze-casting a été effectuée dans des 
moules de type B (Figure 4.3) à partir de 4,6 mL de solution avec des culots en cuivre polis miroir selon 
le protocole présenté en I.1. 
3.2. Caractérisation de la structure poreuse des scaffolds nanocomposites 
Les scaffolds élaborés sont visuellement identiques (Figure 4.21) et mesurent environ 2,1 cm de 
diamètre pour 1,1 cm de haut. Les deux types de scaffolds présentent des densités moyennes 
similaires (n = 6 scaffolds ), Tableau 4.6. 
 
Figure 4.21. Photos des vues du dessus, dessous et latérale des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1. 
Vue du dessus Vue du dessous Vue latérale
SNC5.2K-d1
SNC10K-d1
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La porosité a été caractérisée par MEB au niveau du bas, de la coupe médiane et du haut des 
échantillons (Figure 4.22 et Figure 4.23). Les deux scaffolds présentent une surface basse dense avec 
de nombreux petits pores, couverte de gros agglomérats de nanoparticules greffées. En comparaison 
avec les observations des zones médiane et haute, la porosité semble peu organisée et de petite taille 
même si la forme d’échelle est visible pour certains pores. Comme vu précédemment, ce gradient 
structural est connu pour les scaffolds mis en forme par freeze-casting [203,336].  
Les images obtenues pour la coupe médiane et la surface haute des scaffolds montrent la présence 
de pores orientés dans le sens du gradient thermique avec deux types de macroporosité. Il apparaît 
une première distribution de pores tubulaires (indiqués par le symbole « * » sur la Figure 4.23) puis 
une seconde constituée de fines cellules allongées, en forme d’échelle, qui relie les pores tubulaires 
entre eux. Cette dernière sera nommée macroporosité cellulaire dans la suite de ce manuscrit. Ces 
deux types de macroporosité ont déjà été observées dans la littérature pour des scaffolds de PDLLA 
[191,391] et PDLLA/Bioglass® [254] mis en forme par TIPS-RS avec de l’azote liquide comme source 
froide et en utilisant le DMC. La formation de la macroporosité tubulaire semble être liée à la formation 
des cristaux de solvant, des phénomènes de fusion de cristaux juste après la germination entraînerait 
la formation et la croissance de plus gros cristaux. Concernant la formation de la macroporosité 
cellulaire, la germination aurait lieu entre les gros cristaux dans la phase riche en solutés créant après 
lyophilisation du DMC des pores cellulaires reliant les pores tubulaires entre eux. Au niveau de la coupe 
médiane, les scaffolds SNC10K-d1 semblent posséder des pores cellulaires plus étroit et des pores 
tubulaires moins nombreux que les scaffolds SNC5.2K-d1.  
 
Figure 4.22. Images MEB du bas, de la coupe médiane et du haut des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1. Les vues 
du bas des scaffolds sont volontairement représentées à plus faible grandissement pour visualiser les gros 
agglomérats de nanoparticules greffées.  
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Figure 4.23. Images MEB de la coupe médiane des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 à plus fort grandissement, 
la porosité tubulaire est identifiée par le symbole « * », les autres pores sont de la porosité cellulaire en forme 
d’échelle. 
La porosité surfacique des échantillons a été estimée en analysant les images de la coupe médiane 
via le logiciel ImageJ et la macro BoneJ après détection des bords et seuillage de l’image (3 images par 
type de scaffolds). La taille des deux sortes de macropores et l’épaisseur des murs ont également été 
déterminées par analyse des images MEB des coupes médianes avec le logiciel ImageJ (3 
images/scaffolds, mesures sur n ≥ 10 par images). Pour chaque type de porosité, la gamme de taille a 
été déterminée et la distribution des dimensions des pores a été obtenue en ajustant l’histogramme 
avec une loi log-normale, donnant la moyenne et l’écart type (Annexe p290-291). Les résultats obtenus 
sont répertoriés dans le Tableau 4.6. 
Tableau 4.6. Densité et caractéristiques de la structure poreuse des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 à partir de 
l’analyse des coupes médianes. Dpmoyen est le diamètre moyen des macropores tubulaires, Lm et lm 
respectivement la longueur et la largeur moyennes des macropores cellulaires, σ est l’écart type. 
 SNC5.2K-d1 SNC10K-d1 
Densité ± σ (g.cm-3) 0,055 ± 0,005 0,056 ± 0,001 
Porosité surfacique ± σ (%) 85 ± 1 82 ± 2 
Diamètre macroporosité tubulaire (µm) 
Gamme 
Dpmoyen ± σ 
 
61 – 117 
89 ± 10 
 
84 – 172 
124 ± 22 
Longueur macroporosité cellulaire (µm) 
Gamme 
Lm ± σ 
 
69 – 233 
104 ± 14 
 
57 – 270 
105 ± 43 
Largeur macroporosité cellulaire (µm) 
Gamme 
lm ± σ 
 
15 – 56 
35 ± 14 
 
24 – 76 
44 ± 17 
Epaisseur ± σ des murs (µm) 4,4 ± 1,2 4,1 ± 1,8 
L’analyse des images issues des coupes médianes montre que le pourcentage de porosité est 
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la zone médiane du scaffold et ne reflète pas la porosité volumique de l’échantillon. Cependant, les 
résultats sont proches de ceux trouvés dans la littérature pour des scaffolds composites 
PDLLA/Bioglass®, avec une porosité isotrope et une concentration en PDLLA plus élevée, élaborés par 
TIPS-RS avec du DMC avec une température de -196 °C plus basse que celle que nous utilisons (-160 °C) 
[177,191,254]. Pour la macroporosité tubulaire, les gammes de tailles obtenues sont proches de celles 
trouvées dans la littérature pour des scaffolds à la porosité isotrope (≈ 100 µm) [177,191,254]. Les 
scaffolds SNC10K-d1 possèdent une gamme plus large, avec un diamètre moyen plus élevé 
(124 ± 22 µm) que les scaffolds SNC5.2K-d1 (89 ± 10 µm). Concernant la macroporosité cellulaire, les 
extrema des gammes de taille pour la longueur et la largeur sont généralement plus élevés dans le cas 
du SNC10K-d1. Cependant, les longueurs et largeurs moyennes sont similaires. Dans la littérature, la 
taille de cette porosité varie entre 10 et 50 µm [177,191,254], ce qui correspond plutôt aux valeurs 
obtenus pour les largeurs dans notre cas. L’orientation du front de solidification en utilisant le 
freeze-casting pourrait expliquer la présence de pores plus longs que ceux trouvés dans la littérature. 
En effet, même si la température de solidification est proche de celle utilisée la plupart du temps en 
TIPS-RS, dans le cas du freeze-casting seule une petite surface de l’échantillon est en contact 
initialement avec la source froide contrairement aux techniques utilisant le trempage. La vitesse de 
solidification va ainsi être plus lente, d’autant plus qu’au fur et à mesure de leur formation les cristaux 
de solvant créent une couche isolante. Plus la vitesse de solidification est lente, plus la croissance des 
cristaux est favorisée, formant des cristaux plus longs. Il peut également y avoir des cas de coalescence 
de cristaux. Enfin, l’épaisseur des murs est identique pour les deux types de scaffolds et la petite 
porosité mesure entre 1 et 3 µm de diamètre. 
 Afin d’augmenter le contraste chimique, des observations MEB par détection des électrons 
rétrodiffusés ont été effectuées à fort grandissement sur les murs de la coupe médiane et de la coupe 
radiale des scaffolds (Figure 4.24). Dans le cas du SNC5.2K-d1, les murs comportent très peu de petite 
porosité tandis que ceux du SNC10K-d1 ont un aspect de dentelle dû aux nombreux petits pores 
présents. Dans les deux cas, quelques agglomérats de nanoparticules greffées sont visibles mais ils 
semblent bien intégrés dans les murs et être répartis de façon homogène dans le matériau. Les 
agrégats sont plus grands dans le cas du SNC10K-d1. Ces différences de morphologie semblent être liées 
à la masse molaire du PDLLA greffé sur les nanoparticules de bioverre.  
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Figure 4.24. Images MEB à fort grandissement des murs de la coupe médiane et de la coupe radiale des 
scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 obtenus par détection des électrons rétrodiffusés. 
D’après les résultats de Chevigny et al., dans le cas de film composites, plus le rapport R entre les 
masses molaires des chaînes greffées et celle des chaînes libres est faible, plus les nanoparticules 
greffées forment de gros agglomérats [395,396]. En effet, en considérant des chaînes libres (matrice) 
de masse molaire P et des chaînes de masse molaire N greffées sur des nanoparticules, il existe 
différentes conformations théoriquement possibles (Figure 4.25) [395] : 
- Pour R = N/P >> 1 : la couronne de polymère des nanoparticules est gonflée avec 
interpénétration des chaînes libres dans la conformation brosse de la couronne 
greffée. Les nanoparticules se repoussent les unes les autres, favorisant la dispersion.  
- Pour R = N/P = 1 : la limite théorique est atteinte ; théoriquement les chaînes libres ne 
peuvent plus interpénétrer la brosse de chaînes greffées, cependant il demeure un 
degré d’interpénétration. 
-  Pour R = N/P << 1 : la couronne de polymère greffé s’effondre et perd sa conformation 
brosse, l’interpénétration des chaînes libres n’est plus possible et la déplétion entraîne 
l’agrégation des nanoparticules greffées. 
SNC5.2K-d1
SNC10K-d1
Coupe médiane Coupe radiale - milieu




Figure 4.25. Représentation schématique des états de dispersion de nanoparticules greffées (chaînes de masse 
molaire P greffées sur les nanoparticules) dans une matrice polymère (chaînes libres de masse molaire N) de 
même nature pour A) N/P >> 1 et B) N/P << 1. Adaptée de [395]. 
Cependant, ils ont étudié plus précisément le cas de R < 1 lors de l’élaboration de films 
composites. Ils ont ainsi démontré que pour 0,04 < R < 0,24 les nanoparticules tendent à former des 
agglomérats de grande taille dans la matrice, non connectés les uns aux autres. Tandis que pour 
0,24 < R < 0,36 quand la masse de la chaîne greffée se rapproche de celle des chaînes libres, les 
nanoparticules semblent être dispersées individuellement et de façon homogène dans l’échantillon. 
Les résultats indiquent qu’il existe une zone d’interpénétration entre les chaînes libres et les chaînes 
greffées permettant la dispersion des particules bien que les conditions entropiques ne soient pas 
favorables [395,396]. 
Dans le cas des SNC5.2K-d1, composés de NpBV1-PDLLA5.2K, le ratio vaut R = 0,1 tandis que pour les 
SNC10K-d1 contenant les NpBV1-PDLLA10K il vaut R = 0,2. Dans les deux, la valeur de R indique que la 
conformation de la couronne polymère s’effondre, rendant plus difficile sa pénétration par le solvant 
et par les chaînes de la matrice. Il est cependant possible que pour les SNC10K-d1, malgré la faible valeur 
de R, la masse molaire des chaînes greffées (Mn 10 000 g.mol-1) soit suffisante pour permettre la 
création de zones d’interpénétration entre les chaînes du polymère libre et les chaînes de la couronne 
de polymère au cours de la mise en forme, le rapport R = 0,20 étant proche de la limite déterminée 
par Chevigny et al. (R = 0,24). Ces zones d’interpénétration semblent alors piéger du solvant lors du 
rejet des solutés dans les espaces inter-cristallins, qui en se sublimant lors de la lyophilisation forme la 
petite porosité présente dans les murs.  
3.3. Evaluation des propriétés mécaniques des scaffolds nanocomposites 
Pour évaluer les propriétés mécaniques des matériaux mis en forme, des essais de compression 
uniaxiale, selon l’axe de solidification (axe z), ont été menés sur chaque type de scaffolds en triplicat. 
Pour s’affranchir des irrégularités de surface, une précharge de -2 N est appliquée à chaque échantillon 
avant d’effectuer l’essai. L’essai a été programmé pour atteindre une force de compression maximale 
de -20 N (correspondant à la force appliquée par les chirurgiens lors de la manipulation des 
biomatériaux). Les courbes contrainte-déformation caractéristiques obtenues pour les deux types de 
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domaines principaux : le domaine élastique (1) lié à la flexion réversible des parois, le domaine 
plastique (2) correspondant au flambement progressif des murs, et la décharge (3) [393]. Dans le cas 
du SNC10K-d1, à la fin du domaine plastique apparaît le début du domaine de densification (2’) avec un 
effondrement de la porosité. L’effet de palier présent dans le domaine plastique des courbes peut être 
expliqué par la présence d’inhomogénéité dans la distribution des pores tout au long de l’échantillon : 
des zones denses en petits pores seront plus résistantes à la compression que des zones contenant de 
plus grands pores, créant des effondrements de parois par « saut ». 
 
Figure 4.26. Courbes contrainte-déformation en compression uni-axiale obtenues pour les scaffolds SNC5.2K-d1 et 
SNC10K-d1. Les différents domaines sont identifiés 1) domaine élastique, 2) domaine plastique, 2’) domaine de 
densification et 3) décharge. 
La valeur du module d’élasticité en compression (Ecomp) et de la déformation maximale (εmax) 
atteinte pour une force de -20 N ont été déterminés en analysant les courbes. Les résultats sont 
répertoriés dans le Tableau 4.7. 
Tableau 4.7. Propriétés mécaniques des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 : Ecomp le module d’élasticité, Re la 
limite d’élasticité et εmax la déformation maximale atteinte pour une force appliquée de -20 N. 
 SNC5.2K-d1 SNC10K-d1 
Ecomp ± σ (MPa) 1,1 ± 0,2 1,32 ± 0,01 
Re ± σ (MPa) 6,3.10-3 ± 1.10-4 5,6.10-3 ± 4.10-4 
εmax ± σ (%) 11 ± 2 7 ± 1 
Les scaffolds SNC10K-d1 présentent un module d’élasticité en compression plus élevé (1,32 ± 0,01) 
que les scaffolds SNC5.2K-d1 (1,1 ± 0,1). De plus ces derniers présentent des résultats ayant une plus 
grande dispersion, pouvant être liée à une différence d’homogénéité de la répartition des 
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nanoparticules greffées dans la matrice d’un scaffold à l’autre. Ces résultats sont proches de ceux 
observés dans la littérature pour des scaffolds composites PDLLA/Bioglass® (Ecomp = 1,2 ± 0,4 MPa) qui 
ont cependant été réalisés pour des scaffolds issus de solutions initiales dont la concentration de 
polymère était plus élevée (5 % m/v dans du DMC) et possédant un taux de charge plus faible (28,57 % 
massique) [254]. Il est ainsi intéressant de noter que les nanoparticules greffées composées des 
chaînes de polymère avec la plus haute masse molaire (NpBV1-PDLLA10K) confèrent une plus grande 
rigidité aux murs et des résultats plus reproductibles. Concernant la déformation maximale atteinte 
pour une force appliquée de -20 N, les SNC5.2K-d1 ont une plus grande capacité à se déformer (11 ± 2 %) 
que les SNC10K-d1 (7 ± 1 %). La plus faible déformation obtenue pour le SNC10K-d1 peut être expliquée 
par l’interpénétration des chaînes de la matrice avec la couronne polymère des nanoparticules 
greffées, qui entraîne une meilleure répartition des renforts. Cela permet ainsi de bloquer la mobilité 
des chaînes de polymère, à la fois par la présence des nanoparticules [172,177] mais aussi à cause du 
nombre de liaisons faibles créées entre les chaînes de la matrice et celles des nanoparticules greffées. 
Les dimensions des scaffolds (n = 3) ont été mesurées 24 heures après l’essai de compression afin 
d’évaluer la capacité des matériaux à récupérer leur forme et leur taille initiales. Les deux types de 
scaffolds présentent un taux de récupération en épaisseur élevé, 95,8 ± 0,1 % pour les SNC5.2K-d1 et 
96,8 ± 0,7 % pour les SNC10K-d1 (Figure 4.27). Bien que les valeurs de déformations maximales relevées 
soient élevées, 11 ± 2 % pour les SNC5.2K-d1 et 7 ± 1 % pour les SNC10K-d1, elles ne semblent pas affecter 
la capacité de récupération en épaisseur des échantillons. Cela indique que la majorité de la 
déformation est viscoélastique avec une faible proportion d’endommagement irréversible des murs.  
 
Figure 4.27. Capacité de récupération en épaisseur des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 24 heures après l’essai 
de compression. 
Cette étude a permis d’évaluer l’influence de la masse molaire du polymère greffé, lors de la 
synthèse des nanoparticules greffées, sur les caractéristiques et propriétés des scaffolds. La masse 
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matrice. Elle affecte ainsi la morphologie de la structure poreuse et les propriétés mécaniques des 
scaffolds. Les SNC10k-d1 possèdent des macropores plus grands que les SNC5.2k-d1 et de nombreux 
petits pores dans les parois. De plus, d’après les observations MEB, il semble que les nanoparticules 
greffées soient dispersées de façon plus homogène pour les SNC10K-d1, formant un moins grand 
nombre d’agglomérats que pour les SNC5.2K-d1. Cependant, les agglomérats observés semblent être 
plus grands dans le cas des SNC10K-d1. L’utilisation des NpBV1-PDLLA10k pour l’élaboration des scaffolds 
SNC10K-d1 permet d’augmenter le rapport des masses molaires polymère greffé/polymère libre, 
R = 0,2. Même si celui-ci est inférieur à la limite d’interpénétration déterminée par Chevigny et al. 
(R = 0,24) [395,396], il semble que des interactions aient tout de même lieu entre les chaînes de la 
couronne de polymère des nanoparticules et celles de la matrice. Cela permettrait ainsi d’obtenir une 
meilleure distribution des nanoparticules greffées et provoquerait de l’encapsulation de solvant dans 
les zones d’interpénétration. Le solvant piégé forme alors, suite à la lyophilisation, de la petite porosité 
dans les murs. Cette supposition est corroborée par les résultats des essais mécaniques en 
compression. En effet, les scaffolds SNC10K-d1 possèdent un module d’élasticité en compression plus 
élevé que les SNC5.2K-d1. L’application d’une force de compression de -20 N n’endommage que 
faiblement les scaffolds étudiés puisqu’ils retrouvent plus de 95 % de leur épaisseur initiale 24 heures 
après l’essai.  
Ces résultats indiquent que les scaffolds élaborés à partir des nanoparticules greffées 
NpBV1-PDLLA10k avec le dispositif de freeze-casting n°1 possèdent la meilleure répartition des 
nanoparticules dans la matrice ainsi que la structure poreuse et les propriétés mécaniques les plus 
intéressantes. Cependant, même si les structures poreuses obtenues présentent des pores 
interconnectés et orientés, les tailles moyennes des pores, autour de 100 µm, restent faibles pour des 
scaffolds pour le traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire. En effet, la taille idéale pour 
favoriser la colonisation et la prolifération cellulaire doit être comprise entre 150 µm et 500 µm [68]. 
Pour augmenter la taille des pores, il faudrait effectuer la mise en forme à une température de 
solidification plus proche de la température de fusion du DMC (Tf(DMC) = 2-4 °C). Le dispositif n°1 ne 
permettant pas de moduler la température de solidification ni d’élaborer concomitamment plusieurs 
échantillons, son utilisation est restreinte. Ainsi, pour pallier ces limitations, un second dispositif 
multiport permettant d’atteindre une large gamme et un meilleur contrôle de la température a été 
conçu. 
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III. Impact d’un paramètre « procédé » : contrôle de la température de 
solidification 
Comme précisé précédemment, un second dispositif multiport a été conçu et développé. La mise 
en forme avec le dispositif de freeze-casting n°2 peut être effectuée sur une plus large gamme de 
température (-40 à 200 °C) avec un contrôle fin de la température de solidification. Ce dispositif 
permet également la mise en forme de 6 échantillons en parallèle dans des conditions identiques.  
Cette partie étudie l’influence de la température de solidification, un paramètre « procédé » clé, 
sur la structure poreuse et les propriétés mécaniques des scaffolds nanocomposites. Des scaffolds ont 
été élaborés avec le dispositif n°2 avec une composition et des conditions de préparation de la 
suspension identiques à celles utilisées pour la mise en forme des SNC10K-d1 à une température de 
solidification de -10 °C. La structure poreuse et les propriétés mécaniques des scaffolds obtenus ont 
été caractérisées et comparées à celles des scaffolds SNC10K-d1 afin d’évaluer l’impact de la 
température de solidification. 
1. Développement du dispositif de freeze-casting n°2 
1.1. Présentation du dispositif 
Les parties confidentielles seront disponibles à la fin de l’embargo. Xxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxx xxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxx 








Figure 4.28. Xxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxx 
xxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxx xxxxxx 
xxxxxxxxxxxx 
Xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxx 
xxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxx xxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxx 
 
Figure 4.29. Xxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxx x xxxxxxxxxx xxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx 
Le but étant de confectionner des scaffolds macroporeux pour la reconstruction osseuse, une 
taille de porosité supérieure à 150 µm est recherchée. Pour cela, la température de solidification doit 
se rapprocher de la température de fusion du solvant (Tfusion du DMC = 2-4 °C). Xxxxxx xxxxxxx xxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxx xxxxxxx 
xxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxx 
xxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxx xxxxx 
xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxxxxxxxxxxxx xxxxxxxxxxx xxxx. Nous avons donc décidé 
de travailler à une température de -10 °C avec ce dispositif de freeze-casting n°2. Même si la durée 
pour atteindre la solidification totale est plus longue, la possibilité d’élaborer 6 scaffolds en parallèle 
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dans les mêmes conditions représente une avancée vers le développement industriel du procédé de 
freeze-casting. 
Les caractéristiques des deux dispositifs de freeze-casting développés et les paramètres utilisés au 
cours de ces travaux de thèse sont présentés dans le Tableau 4.8. 
Tableau 4.8. Tableau comparatif des caractéristiques et des paramètres utilisés mettre en forme les scaffolds 
nanocomposites avec les deux dispositifs de freeze-casting développés. 
 Dispositif n°1 Dispositif n°2 
Nombre de ports 1 6 
Température de la source froide -196 °C -12 °C 
Température de solidification -160 °C -10 °C 
Durée d’équilibrage en température ≈ 45 minutes ≈ 45 minutes 
Moules utilisables 
A (Øint = 1,5 cm) 
B (Øint = 2,1 cm) 
A (Øint = 1,5 cm) 
B (Øint = 2,1 cm) 
Durée de solidification  
(pour des échantillons d’environ 1 cm de haut) 
15 à 20 minutes 
Suivi visuel 
≈ 5 heures 
Suivi visuel 
1.2. Protocole de mise en forme et élaboration des scaffolds nanocomposites 
Avant d’effectuer la préparation de la suspension, la descente en température du circulateur 
réfrigéré est amorcée (≈ 45 minutes). Les bases froides dépassant de la plaque en téflon sont protégées 
de la condensation solide par une feuille de parafilm le temps de la descente en température. Une fois 
que les doigts froids sont stabilisés à -10 °C, les moules contenant la suspension sont ensuite disposés 
sur les doigts froids après avoir ôté le parafilm. Enfin les mousses d’isolation en polyuréthane sont 
placées sur les moules pour maintenir au maximum le gradient unidirectionnel. Après solidification 
totale des échantillons, soit après 5 heures en moyenne, les scaffolds sont mis à lyophiliser pendant 
12 heures. 
Les scaffolds ont été synthétisés avec les conditions optimales déterminées 
précédemment (PDLLA50k-OH à 2,5 % m/v dans du DMC et un pourcentage de 49 % m/m tot. solide de 
nanoparticules greffées NpBV1-PDLLA10K). La suspension a été préparée selon la méthode M3 (Tableau 
4.4) juste avant d’effectuer la mise en forme en versant 4,6 mL de suspension dans des moules de type 
B (Figure 4.3), fermés par des culots de cuivre poli miroir. Les scaffolds sont nommés SNC10K-d2, d2 
faisant référence au dispositif n°2. 
2. Caractérisation de la structure poreuse des scaffolds nanocomposites 
Les structures poreuses des scaffolds nanocomposites élaborés avec les deux dispositifs ont été 
caractérisées par différentes techniques d’analyse. Les densités ont été mesurées et la porosité a été 
analysée à la fois par observations par MEB et par microtomographie aux rayons X (µCT). De l’analyse 
d’image a été effectuée sur les clichés obtenus avec le logiciel ImageJ.  
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L’aspect visuel des scaffolds diffère selon s’ils ont été mis en forme avec le dispositif de 
freeze-casting n°1 à -160 °C ou avec le dispositif n°2 à -10 °C. Les images des différentes vues des 
scaffolds sont présentées sur la Figure 4.30. Si les zones basses des scaffolds semblent similaires, la 
porosité anisotrope est nettement visible sur la vue du dessus du SNC10K-d2 et un effet de transparence 
est notable sur la vue latérale, indiquant la présence de pores orientés de taille supérieure à ceux du 
SNC10K-d1. Les densités obtenues sont proches, même si celle du SNC10K-d2 (0,053 ± 0,001 g.cm-3) est 
légèrement inférieure à celle du SNC10K-d1 (0,056 ± 0,001 g.cm-3). 
 
Figure 4.30. Photos des vues du dessus, du dessous et latérale des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2. 
Les différentes zones des scaffolds ont été observées par MEB. Les vues du bas, de la coupe 
médiane et du haut de l’échantillon sont présentées sur la Figure 4.31. La porosité a globalement une 
taille supérieure pour les SNC10K-d2 comparé aux SNC10K-d1. Dans les deux cas, les pores sont orientés 
dans le sens du gradient de température, formant une porosité anisotrope. Les particules ayant 
sédimenté sont restées fixées sur le culot de cuivre lors du démoulage. C’est pourquoi la zone basse 
des SNC10K-d2 ne présente pas le phénomène de sédimentation ou d’agrégats de nanoparticules 
greffées comme c’est le cas pour les SNC10K-d1. Le gradient structural est beaucoup moins marqué 
pour le SNC10K-d2 comparé à celui observé pour les scaffolds SNC10K-d1 élaborés à -160 °C. À 
l’observation des images MEB de la coupe médiane et de la vue du haut du SNC10K-d2, il est possible 
de différencier les deux types de macroporosité, certains pores tubulaires sont distinguables mais leur 
taille est du même ordre de grandeur que la macroporosité cellulaire, en forme d’échelle. Il semblerait 
qu’une fois la vitesse de solidification stabilisée, la croissance des cristaux de solvant se fasse de 
manière homogène dans le matériau. Ainsi nous avons fait le choix de considérer dans l’analyse des 
images une seule porosité en se basant sur la distribution la plus présente, la macroporosité cellulaire.  
Vue du dessus Vue du dessous Vue latérale
SNC10K-d2
SNC10K-d1




Figure 4.31. Images MEB des vues du bas, de la coupe médiane et du haut des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2. 
La porosité surfacique du scaffold SNC10K-d2 a été déterminée par analyse d’image des clichés de 
la coupe médiane de la même manière que pour les scaffolds SNC10K-d1 (Annexe p303). Le pourcentage 
de porosité surfacique calculé est de 93 ± 1 %, il est supérieur à celui déterminé pour les scaffolds 
SNC10K-d1 (Tableau 4.9). Les dimensions des pores et des murs ont également été mesurées par analyse 
d’image. Les caractéristiques de la structure poreuse sont listées dans le Tableau 4.9 et comparées à 
celles obtenues précédemment pour les scaffolds SNC10K-d1. Les distributions sont obtenues en 
appliquant une loi log-normale à l’histogramme (Annexe p291). Les gammes de taille des dimensions 
des macropores des SNC10K-d2 sont nettement supérieures à celles déterminées pour les SNC10K-d1. 
Les longueurs varient entre 268 et 709 µm avec une moyenne de 380 ± 55 µm et les largeurs entre 
118 et 265 µm avec une moyenne de 190 ± 40 µm. Enfin les épaisseurs des murs sont également 
supérieures pour les SNC10K-d2 (7 ± 1 µm) comparé à celles des SNC10K-d1 (4 ± 2 µm.). 
Tableau 4.9. Caractéristiques de la structure poreuse des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2, déterminées par 
analyse des images MEB de la coupe médiane. 
 SNC10K-d1 SNC10K-d2 
Porosité surfacique (%) 82 ± 2 93 ± 1 
Diamètre macroporosité tubulaire (µm) 
Gamme 
Dpmoyen ± σ 
 
84 – 172 




Longueur macroporosité cellulaire (µm) 
Gamme 
Lm ± σ 
 
57 – 270 
105 ± 43 
 
268 – 709 
380 ± 55 
Largeur macroporosité cellulaire (µm) 
Gamme 
lm ± σ 
 
24 – 76 
44 ± 17 
 
118 – 265 
190 ± 40 
Epaisseur ± σ des murs (µm) 4 ± 2 7 ± 1 
Les observations au MEB des murs sur les coupes médianes et radiales, réalisées à fort 
grandissement, sont présentées sur la Figure 4.32. Elles montrent que, pour les SNC10K-d2, les 
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nanoparticules greffées ne forment pas de gros agglomérats et semblent distribuées de manière 
relativement homogène dans les parois de la porosité. De plus, très peu de petits pores sont 
distinguables dans les parois. Contrairement aux scaffolds SNC10k-d1 la petite porosité ne semble pas 
traverser perpendiculairement les parois des murs mais elle paraît plutôt située dans l’épaisseur des 
murs (parallèle au gradient de température).  
La température de solidification étant plus élevée (-10 °C), la vitesse de solidification est plus lente 
lors de la mise en forme avec le dispositif de freeze-casting n°2. La phase riche en soluté a donc plus 
de temps pour s’organiser lorsqu’elle est repoussée entre les cristaux de solvant. Il semble que les 
nanoparticules greffées aient le temps de créer des interactions avec les chaînes de polymère de la 
matrice permettant ainsi une répartition plus homogène des charges dans les parois. De même, la 
vitesse plus lente du front de solidification peut expliquer l’absence de petite porosité à travers les 
murs des pores. Elle permettrait une meilleure séparation de la phase riche en solutés et de la phase 
liquide, limitant ainsi l’emprisonnement de solvant entre les chaînes de polymère. De plus, la bonne 
répartition des renforts dans la matrice limite également l’apparition d’agrégats de nanoparticules qui 
auraient tendance à encapsuler du solvant. Enfin la différence d’épaisseur de murs ente les SNC10K-d1 
et les SNC10K-d1 est provoquée par la différence de température, à -10 °C la croissance des cristaux est 
favorisée sur la germination. Il y a donc moins de petits cristaux qui se forment et les cristaux trop 
proches les uns des autres semblent fusionner, laissant des espaces inter-cristallins plus larges dans 
lesquels sont repoussés les solutés. 
 
Figure 4.32. Images MEB à fort grandissement des murs de la coupe médiane et de la coupe radiale des 
scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2. 
En plus de la vitesse et de la température de solidification, le temps global de solidification est un 
paramètre important. En effet, plus le temps est long, plus il y a de risque que les nanoparticules 
SNC10K-d1
Coupe médiane Coupe radiale - milieu
SNC10K-d2
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greffées sédimentent par gravité. Cependant, il est important de noter que malgré un temps de 
solidification long (5 heures) pour les scaffolds SNC10K-d2, les nanoparticules greffées sont dispersées 
de manière relativement homogène dans le matériau. Cela démontre l’intérêt de l’utilisation de 
l’approche « Bricks and Mortar » pour ces procédés de mise en forme, cela permet de limiter les 
risques de sédimentation et d’améliorer la répartition des renforts dans la matrice polymère. 
La structure poreuse des scaffolds des deux types de scaffolds a également été analysée par 
micro-tomographie aux rayons X (µCT) assistée par ordinateur. Il est ainsi possible d’obtenir des 
visualisations en 3D et en coupes fines selon plusieurs axes des scaffolds et d’analyser leur structure 
poreuse en utilisant le logiciel Vg StudioMax 2.1. Les objets 3D obtenus ont été découpés en tranches 
de 100 µm parallèlement et perpendiculairement à l’axe z.  
Les observations des images 3D obtenues par µCT (Figure 4.33) montrent que les deux scaffolds 
possèdent une porosité anisotrope. Dans le cas des SNC10K-d1, les deux types de macroporosité sont 
visibles, même si la macroporosité tubulaire est nettement plus distinguable que la cellulaire. 
Concernant les SNC10K-d2, il n’est pas possible de distinguer la macroporosité tubulaire de la 
macroporosité cellulaire, qui est la plus visible. Le pourcentage de porosité volumique a été déterminé 
par seuillage de l’image en isolant les parois du vide (contraste électronique) avec le logiciel Vd 
StudioMax 2.1. Le scaffold SNC10K-d1 possède un pourcentage de porosité volumique totale de 77 % 
tandis que celui évalué pour le scaffold SNC10K-d2 est de 94 %. L’incertitude sur la mesure de la porosité 
volumique est estimée à environ 3 % même s’il est difficile d’être précis étant donné que le matériau 
est peu dense. Les résultats sont en accord avec les porosités surfaciques déterminées lors de l’analyse 
des images MEB (Tableau 4.9), il est donc supposé que la transposition des analyses 2D à celles 3D est 
valable.  
 
Figure 4.33. Images 3D des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2 obtenues par µCT, avec vue sur le bas des 
échantillons. La distance entre deux traits d’échelle est de 1 mm. Les zones blanches représentent les parois et 
les noires la porosité. 
L’analyse indique également que les pores sont interconnectés et/ou traversant et les canaux sont 
globalement orientés parallèlement à l’axe z, dans le sens du gradient de température, même si 
SNC10K-d1 SNC10K-d2
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l’analyse des tranches radiales au milieu des scaffolds, Figure 4.34, montre qu’ils ne sont pas 
parfaitement alignés dans le cas du SNC10K-d2. Le gradient structural induit par la vitesse de 
solidification élevée au début de la mise en forme est visible pour les deux types de scaffolds sur les 
tranches radiales. Ces images attestent de l’anisotropie de la porosité obtenue par le procédé de 
freeze-casting : les canaux sont orientés parallèlement au gradient de température. Les parties basses 
présentent une zone plus dense avec des espaces interlamellaires de plus petites tailles que dans le 
reste du matériau. Au-delà de ces zones, les matériaux sont plus homogènes en termes de porosité 
grâce à la stabilisation de la vitesse de solidification. Il s’avère cependant que la croissance de plus gros 
cristaux, dans le cas du SNC10K-d2, entraîne un évasement des canaux poreux qui ne sont plus tout à 
fait parallèles les uns par rapport aux autres sur la partie haute de l’échantillon. 
 
Figure 4.34. Images des tranches radiales prises au milieu des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2. Les zones 
blanches représentent les parois et les zones noires la porosité. 
Ce gradient se retrouve aussi à l’observation des tranches perpendiculaires à l’axe z obtenues pour 
les différentes zones des matériaux, représentées sur la Figure 4.35. Les tranches basses ont été prises 
à 0,1 cm du bas de l’échantillon, les zones médianes à 0,55 cm et les zones hautes à 1 cm. Le scaffold 
SNC10K-d1 possède de nombreux pores de petite taille, difficilement visibles à l’échelle de la résolution 
des tranches obtenues par µCT. La macroporosité tubulaire est cependant identifiable sur les trois 
zones. Plus particulièrement, la taille des pores de la macroporosité tubulaire a nettement augmenté 
entre la tranche médiane et la tranche haute. Au fur et à mesure que les cristaux de solvant se forment, 
ils créent une couche isolante ralentissant la vitesse du front de solidification. Cela impacte la vitesse 
de croissance des cristaux entraînant une augmentation du diamètre des pores dans les parties hautes 
des échantillons. Cette tendance est aussi observée pour les scaffolds SNC10K-d2 mais avec semble-t-il 
moins de différence entre les tailles de pores des zones médiane et haute. La diminution relative de la 
vitesse du front de solidification est moins importante dans le cas des scaffolds obtenus avec le 
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SNC10K-d2, la zone basse possède une porosité proche de celle présente sur toute la hauteur de 
l’échantillon avec la présence à la fois de macropores tubulaires et de macropores cellulaires plus 
petits. Dans la zone médiane, il n’est plus possible de séparer les deux types de porosité, les 
macropores tubulaires et cellulaires ayant des tailles similaires. 
 
Figure 4.35. Tranches des zones basses (0,1 cm), médianes (0,55 cm) et hautes (0,9 cm) obtenues par traitement 
des résultats µCT.  
La taille des pores a été déterminée par analyse des images des tranches médianes. Afin d’être le 
plus représentatif possible, 11 tranches ont été utilisées pour chaque scaffold, entre 0,45 et 0,55 cm 
sur l’axe z en partant du bas. Un seuillage est effectué sur les images avec le logiciel ImageJ puis la 
taille des pores est mesurée (Analyze Particles). L’échelle et la résolution des images ne permettent 
pas de déterminer les longueurs et largeurs des pores, nous avons donc choisi d’utiliser le diamètre de 
Feret comme variable de comparaison. Il représente la distance entre deux tangentes à la forme sur 
des côtés opposés des pores. Les histogrammes des distributions des diamètres de Feret sont ajustés 
avec une loi log-normale.  
La distribution des diamètres de Feret obtenue pour le scaffold SNC10K-d1 est bimodale, avec une 
importante contribution entre 30 et 50 µm de diamètre. Cette bimodalité ne permettent pas d’ajuster 
cette première distribution avec un histogramme. La première taille de porosité correspond à la 
macroporosité cellulaire, en forme d’échelle, déjà identifiée lors des observations MEB. La deuxième 
distribution est plus étendue et représente la contribution de la macroporosité tubulaire. Cette 
distribution a été isolée de la première afin de pouvoir ajuster l’histogramme avec une loi log-normale. 
Les diamètres de Feret de la macroporosité tubulaire varient sur une gamme de 64 à 529 µm avec un 
diamètre de Feret moyen DF = 188 ± 68 µm. Pour le scaffold SNC10K-d2, la distribution obtenue est 
monomodale, confirmant que les macropores tubulaire et cellulaire ne sont plus distinguables et qu’ils 
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possèdent des tailles similaires lorsque l’élaboration s’effectue à une température de solidification 
de -10 °C. Les diamètres de Feret varient entre 183 et 776 µm et la loi log-normale donne un diamètre 
moyen DF = 293 ± 55 µm.   
 
Figure 4.36. Distribution de taille des pores pour les scaffolds (A) SNC10K-d1 et (B) SNC10k-d2 via la détermination 
du diamètre de Feret moyen (DF). 
Ces résultats sont à manipuler avec prudence, en effet, les traitements d’image utilisés peuvent 
altérer les résultats au vu de l’échelle et de la résolution des images. Cependant, les diamètres moyens 
obtenus concordent avec ceux déterminés par l’analyse des images MEB. Les caractéristiques des 
structures poreuses déterminées par analyse des résultats de la µCT sont récapitulés dans le Tableau 
4.10.  
Tableau 4.10. Caractéristiques de la structure poreuse des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2, déterminées par 
analyse des images µCT de la zone médiane des échantillons. Dans le cas des SNC10K-d2, les macroporosités 
tubulaire et cellulaire ne sont plus distinguables. 
 SNC10K-d1 SNC10K-d2 
Porosité volumique (%) 77 ± 3 94 ± 3 
Diamètre de Feret macroporosité tubulaire (µm) 
Gamme 
DF ± σ 
 
64 – 529 
188 ± 68 
 
183 – 776 
293 ± 55 
Diamètre de Feret macroporosité cellulaire (µm) 
Gamme 








3. Evaluation des propriétés mécaniques des scaffolds nanocomposites 
La partie précédente a montré que la température de solidification a une grande influence sur la 
morphologie de la structure poreuse obtenue. Dans les deux cas, les scaffolds nanocomposites étudiés 
présentent une porosité anisotrope, orientée le long de l’axe z, cependant, les tailles de pores 
obtenues sont bien supérieures pour les SNC10K-d2. Les propriétés mécaniques des matériaux poreux 
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étant étroitement liées à la morphologie de la structure poreuse, il est important d’étudier l’influence 
de la température de solidification sur les propriétés mécaniques des scaffolds élaborés. 
Les courbes contrainte-déformation caractéristiques obtenues après l’essai de compression sont 
présentées sur la Figure 4.37. Par soucis de lisibilité, seuls les domaines de la courbe du SNC10K-d2 sont 
identifiés sur cette figure. Les scaffolds SNC10K-d2 présentent un domaine élastique (1) qui s’étend sur 
de plus grandes déformations que pour les scaffolds SNC10K-d1. Le domaine plastique forme ensuite 
un plateau (2), une fois la force de compression de -20 N atteinte, la décharge (3) est effectuée.  
 
Figure 4.37. Courbes contrainte-déformation des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2. Les domaines de la courbe du 
SNC10K-d2 sont identifiés : 1) domaine élastique, 2) domaine plastique et 3) décharge. 
Les mesures de modules d’élasticité en compression et des déformations maximales sont 
indiquées dans le Tableau 4.11. Les résultats montrent que les scaffolds SNC10k-d2 présentent un 
module d’élasticité de 0,37 ± 0,05 MPa, plus faible que celui des SNC10k-d1 (1,32 ± 0,01 MPa). La 
porosité des SNC10k-d2 étant plus grande et le nombre de pores plus faible, la flexion des parois 
entraîne une plus grande déformation du matériau. Le domaine plastique est également plus étendu, 
l’effondrement progressif des cellules poreuses par flambement provoque une importante 
déformation maximale du matériau (47 ± 7 %), altérant la forme du matériau. Malgré la présence des 
nanoparticules greffées bloquant la mobilité des chaînes de polymère dans les parois, la grande taille 
de pores provoque une moins bonne tenue à la compression axiale pour les SNC10k-d2. Même s’ils sont 
plus épais, les murs sont moins nombreux et donc pas suffisants pour pouvoir répartir la charge dans 
le matériau, il y a alors un effondrement de la porosité qui s’effectue au fur et à mesure que la 
contrainte augmente.  
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Tableau 4.11. Propriétés mécaniques des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2 : Ecomp le module d’élasticité en 
compression, Re la limite d’élasticité et εmax la déformation maximale atteinte pour une force de -20 N. 
 SNC10K-d1 SNC10K-d2 
Ecomp ± σ (MPa) 1,32 ± 0,01 0,37 ± 0,05 
Re ± σ (MPa) 5,6.10-3 ± 4.10-4 4,4.10-2 ± 2.10-3 
εmax ± σ (%) 7 ± 1 47 ± 7 
Les scaffolds SNC10K-d2 possèdent une capacité de récupération après 24 heures (80 ± 4 %), plus 
faible que pour les SNC10k-d1 (96,8 ± 0,7 %). Lors de la plastification, l’effondrement progressif des 
parois est en partie irréversible. Les SNC10K-d2 présentent un plus grand domaine plastique, les murs 
moins nombreux ont été endommagés lors de la compression et ne permettent pas à l’échantillon de 
retrouver intégralement sa structure initiale une fois la contrainte relâchée.  
 
Figure 4.38. Capacité de récupération en épaisseur des scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2. 
L’analyse des courbes de contrainte-déformation pour une force maximale de -20 N montre que 
plus la température de solidification est élevée, plus les scaffolds nanocomposites possèdent un 
module d’élasticité en compression faible. Cela est lié à la présence de pores plus grands qui, même si 
les parois sont plus épaisses, diminue la résistance en compression des matériaux. Néanmoins, ils 
présentent un taux de récupération en épaisseur intéressant 24 heures après les essais (80 ± 4 %), 
indiquant que les scaffolds peuvent récupérer une grande partie de leur épaisseur après avoir été 
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Afin d’améliorer les propriétés mécaniques tout en conservant de grandes tailles de pores, 
nécessaire pour les applications biomédicales, il serait intéressant d’augmenter la concentration de 
polymère libre (matrice) dans la suspension pour obtenir des murs plus épais. Il serait également 
pertinent de varier la masse molaire des chaînes greffées et/ou libres pour obtenir un rapport R 
supérieur à 0,24 afin de favoriser les interactions chaînes greffées/chaînes libres [395,396] pour 
améliorer les propriétés mécaniques des scaffolds. 
IV. Conclusions 
Dans cette partie nous avons étudié la mise en forme de scaffolds nanocomposites poreux en 
combinant le freeze-casting au concept de « Bricks and Mortar » présenté dans le Chapitre 3. 
L’intérêt de la solidification orientée dans le cadre de mise en forme de scaffolds par TIPS a été 
étudiée dans un premier temps. La structure poreuse obtenue pour un scaffold composé uniquement 
de polymère mis en forme avec le dispositif de freeze-casting n°1 a été caractérisée et comparée à 
celles de scaffolds obtenus par solidification par trempage dans l’azote liquide ou dans un congélateur 
commercial. Il a ainsi été montré que le freeze-casting avec le dispositif n°1, permet d’obtenir des 
pores orientés et interconnectés tout au long du scaffold contrairement aux mises en forme par 
trempage dans l’azote liquide ou par mise au congélateur qui entraînent soit une porosité isotrope soit 
la formation de domaines d’orientation préférentielle mais non uniformes dans le matériau [172]. 
L’influence de la masse molaire du polymère sur la structure poreuse et les propriétés mécaniques des 
scaffolds a également été évaluée. Les caractérisations indiquent que pour des masses molaires faibles 
ou très élevées, des instabilités apparaissent lors de la séparation de phase et affectent la taille des 
pores et les propriétés mécaniques des scaffolds. Au vu des résultats, il a été décidé d’utiliser le 
PDLLA50K-OH comme matrice lors de l’élaboration des scaffolds nanocomposites.  
La deuxième partie de ce chapitre s’est intéressé à l’étude des paramètres « formulation » afin 
d’optimiser la répartition des charges dans la matrice et les propriétés mécaniques pour des scaffolds 
nanocomposites mis en forme avec le dispositif de freeze-casting n°1. L’étude sur la quantité de 
polymère libre (matrice) et sur la méthode de préparation de la suspension, effectuée avec des 
NpBV1-PDLLA5.2K a permis d’établir les paramètres permettant d’assurer une tenue cohésive et une 
répartition relativement homogène des charges dans la matrice. Les scaffolds les plus intéressants ont 
été mis en forme à partir d’une suspension à 2,5 % m/v de PDLLA50K-OH avec un taux de renforts en 
nanoparticules greffées de 49 % m/m tot. solide préparée selon la méthode M3 (dispersion des 
nanoparticules greffées dans le DMC puis ajout et solubilisation du PDLLA50K-OH). Il a également été 
prouvé que l’utilisation de nanoparticules greffées avec du PDLLA permet d’assurer une meilleure 
dispersion des nanoparticules dans la matrice polymère, montrant l’intérêt de la stratégie combinant 
le freeze-casting et le concept de « Bricks and Mortar ». Puis, l’étude de l’influence de la masse molaire 
du polymère greffé sur la structure poreuse et sur les propriétés mécaniques des scaffolds a montré 
que l’utilisation des NpBV1-PDLLA10K mène à des scaffolds nanocomposites avec de meilleures 
propriétés mécaniques et une taille de pores légèrement supérieure à celle obtenue pour les scaffolds 




Bien que les scaffolds nanocomposites contenant les NpBV1-PDLLA10K élaborés avec le dispositif 
de freeze-casting n°1 présentent des propriétés mécaniques intéressantes, la taille des pores obtenus 
(≈ 100 – 150 µm) reste faible pour leur utilisation comme substitut osseux. En effet la taille idéale des 
pores doit être comprise entre 150 et 500 µm [68]. De plus ce dispositif permet l’élaboration 
uniquement d’un scaffold à la fois. C’est pourquoi un second dispositif de freeze-casting permettant 
l’élaboration de six scaffolds en parallèle sur une gamme de température de solidification plus large a 
été développé au CIRIMAT. L’influence de la température a ainsi pu être évaluée en comparant les 
structures poreuses et les propriétés des scaffolds nanocomposites obtenus avec le dispositif n°2 
à -10 °C, à ceux des scaffolds nanocomposites élaborés avec les dispositif n°1 à -160 °C. Les résultats 
ont montré que les scaffolds SNC10K-d2 élaborés à -10 °C possèdent une porosité et une taille de pores 
(≈ 200 – 400 µm) supérieures à celles des SNC10K-d1 mis en forme à -160 °C. Malgré l’augmentation du 
temps de solidification (5 heures) avec le dispositif n°2, les observations MEB montrent que les 
nanoparticules sont réparties de manière relativement homogène dans les parois des pores. Cela 
confirme l’efficacité de la stratégie combinant l’approche « Bricks and Mortar » et la mise en forme 
par freeze-casting pour des temps d’élaboration longs. Cependant, les propriétés mécaniques des 
SNC10K-d2 sont plus faibles que celles des SNC10K-d1, principalement à cause du plus faible nombre de 
parois disponibles pour résister à la charge à cause de la plus grande taille des pores.  
Pour améliorer les propriétés mécaniques des scaffolds élaborés tout en conservant des tailles de 
pores correspondant aux besoins biologiques, plusieurs voies pourraient être étudiées. Dans un 
premier temps, l’élaboration de scaffolds avec une plus grande concentration en polymère libre 
(matrice) pourrait permettre d’obtenir des murs plus épais et donc probablement plus résistants à la 
compression axiale. Dans un second temps, en se basant sur les études de Chevigny et al., il serait 
intéressant de faire varier la masse molaire du polymère libre et/ou des polymères greffés afin de 
favoriser au maximum la création d’interactions entre les nanoparticules greffées et la matrice 
polymère. 
Le comportement des différents scaffolds nanocomposites décrits dans ce chapitre sous l’effet de 
rayonnement γ et en milieu aqueux sera présenté dans le chapitre suivant. 
Les différents scaffolds élaborés présentés dans ce chapitre sont récapitulés dans la Figure 4.39. 
Les scaffolds possédant les propriétés les plus intéressantes à chaque étape sont encadrés en orange. 




Figure 4.39. Arbre récapitulatif des scaffolds élaborés et présentés dans le chapitre 4. Les matériaux présentant 






































































































































































































































































































































































































































































































CHAPITRE 5. Etude de l’effet de la stérilisation et de l’évolution 
en milieu aqueux des scaffolds nanocomposites 
Dans l’objectif d’utiliser les scaffolds nanocomposites élaborés durant ces travaux de thèse 
comme substitut osseux pour le traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire, il est nécessaire de 
connaître l’impact de la stérilisation sur les propriétés des scaffolds nanocomposites ainsi que leur 
évolution au contact d’un milieu aqueux.  
La stérilisation est une étape obligatoire avant l’implantation de biomatériaux pour la substitution 
osseuse. Même si elle est connue pour provoquer des dégradations hydrolytiques des polyesters 
[397,398], le traitement par rayonnement γ fait partie des procédés de stérilisation les plus utilisés 
pour des matériaux à visée médicale [399] car elle ne modifie pas le volume des échantillons par 
rapport à d’autres techniques [400]. Il est donc important de s’intéresser à l’effet potentiel de ce type 
de traitement/rayonnement sur les propriétés physico-chimiques et mécaniques des scaffolds 
nanocomposites. 
Les scaffolds nanocomposites ont été élaborés dans l’objectif de servir de comblement osseux et 
de support à la néoformation osseuse dans le traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire. Pour 
cela, les scaffolds doivent, dans l’idéal, se dégrader au fur et à mesure que l’os nouveau se forme. La 
néoformation osseuse naturelle s’étend sur environ 3 mois, cependant avec l’utilisation de bioverre, 
suivant leur composition et la morphologie des implants, la néoformation osseuse peut débuter entre 
2 et 4 semaines après l’implantation [401]. Une fois implantés, les biomatériaux pour la substitution 
osseuse sont en contact avec les fluides corporels. Il est donc important de comprendre leur 
comportement et les mécanismes de dégradation en jeu lors de leur immersion en milieu aqueux. 
Dans un premier temps, ce chapitre se concentre sur l’effet du procédé de stérilisation par 
rayonnement γ sur les propriétés des scaffolds nanocomposites élaborés avec le dispositif de 
freeze-casting n°1. Puis dans un second temps, l’évolution in vitro des scaffolds nanocomposites les 
plus prometteurs dans un milieu aqueux est étudiée.  
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I. Etude de l’effet de la stérilisation par rayonnement γ sur les propriétés des 
scaffolds nanocomposites 
  La première partie de ce chapitre étudie l’effet des rayons γ utilisés pour la stérilisation sur les 
propriétés des scaffolds. Pour des raisons pratiques (quantité de matériaux, temps), l’effet de la 
stérilisation par rayonnement γ a uniquement été évalué sur des scaffolds nanocomposites élaborés 
par freeze-casting avec le dispositif n°1 présenté dans le Chapitre 4. L’étude a été effectuée sur les 
scaffolds nanocomposites SNC5.2K-d1 et les SNC10K-d1, composés de matrice PDLLA50K-OH et 
respectivement de nanoparticules greffées NpBV1-PDLLA5.2K et NpBV1-PDLLA10K comme renfort. Trois 
scaffolds de chaque type ont été stérilisés par rayonnement γ en milieu industriel (Ionisos, Dagneux 
(01)) à une dose de 25 kGy ± 10 % puis ont été caractérisés.  
1. Effet du rayonnement γ sur la masse molaire des chaînes de 
poly(D,L-lactide) 
Pour évaluer l’effet des rayonnements γ sur les chaînes de polymère, les masses molaires des 
chaînes de poly(D,L-lactide) (PDLLA) présentes dans la structure des scaffolds avant et après le 
traitement de stérilisation ont été déterminées par chromatographie d’exclusion stérique (CES) dans 
du THF avec une calibration poly(styrène) (PS). Les solutions de PDLLA dans le THF ont été filtrées sur 
filtre 0,45 µm avant analyse, les nanoparticules greffées, insolubles dans le THF, sont donc éliminées. 
Les profils obtenus sont représentés sur la Figure 5.1 comparés à ceux les masses molaires Mn et leur 
dispersité Ð sont répertoriées dans le Tableau 5.1. 
 
Figure 5.1. Profils CES des scaffolds SNC5.2K-d1 (A) et SNC10K-d1 (B) avant et après stérilisation par rayonnement 
γ (dans du THF, standards PS). 
Pour les deux types de scaffolds, les échantillons stérilisés présentent des profils CES avec un 
décalage du temps d’élution vers des temps plus longs, c’est-à-dire vers les faibles masses molaires. 
Les masses molaires déterminées pour les scaffolds nanocomposites stérilisés sont presque deux fois 
inférieures à celles des échantillons non stérilisés.  Dans le cas des SNC5.2K-d1, la masse molaire passe 
de 71 500 g.mol-1 à 33 200 g.mol-1 après le traitement avec les rayons γ. Pour les SNC10K-d1, elle passe 
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de 77 000 g.mol-1 à 37 500 g.mol-1. Ces diminutions de la masse molaire sont également accompagnées 
par une légère augmentation des dispersités (Tableau 5.1). 











Mn (g.mol-1) 71 500 33 200 77 000 37 500 
Ð 1,82 1,92 1,76 1,81 
Ces résultats indiquent que le rayonnement γ a provoqué une scission des chaînes de la matrice 
polymère. Les dispersités déterminées pour les scaffolds stérilisés sont légèrement supérieures mais 
restent proches de celles des scaffolds initiaux. La division de la masse molaire presque de moitié a 
déjà été observée dans la littérature pour des poly(lactique-co-glycolique)s (PLGA) [400] et des 
copolymères à bloc composés de PDLLA [402]. 
2. Effet des rayonnements γ sur les propriétés mécaniques des scaffolds 
nanocomposites 
Les propriétés mécaniques en compression des scaffolds nanocomposites stérilisés ont également 
été évaluées puis comparées à celles obtenues pour les scaffolds non stérilisés. 
Les essais de compression ont été effectués sur les scaffolds stérilisés (triplicat) en suivant le 
même protocole que pour les scaffolds non stérilisés avec une précharge à -2N et une force maximale 
de -20 N (Chapitre 4.II). Les courbes contrainte-déformation sont représentées sur la Figure 5.2. Pour 
les deux types de scaffolds nanocomposites, les courbes présentent des allures similaires à celles 
obtenues avant stérilisation. Elles possèdent un domaine élastique (1), un domaine plastique (2) voire 
un domaine de densification (2’) pour les scaffolds SNC10K-d1 et la zone de décharge (3) [393].  




Figure 5.2. Comparaison des courbes contrainte-déformation en compression uni-axiale des scaffolds SNC5.2K-d1 
et SNC10K-d1 avant et après stérilisation par rayonnement . (1) domaine élastique, (2) domaine plastique, (2’) 
densification et (3) décharge. 
Les modules d’élasticité en compression (Ecomp) et les déformations maximales (εmax) atteintes ont 
été déterminées et sont reportées dans le Tableau 5.2. Les résultats montrent que pour les SNC5.2K-d1, 
les modules d’élasticité en compression ont été peu affectés par le traitement de stérilisation aux 
rayons γ, les résultats sont cependant plus dispersés que ceux obtenus avant stérilisation. Pour les 
SNC10K-d1, les scaffolds stérilisés possèdent un module d’élasticité en compression plus faible que ceux 
déterminés pour les scaffolds non stérilisés, passant de 1,32 ± 0,01 MPa à 1,17 ± 0,01 MPa après 
traitement de stérilisation. Les résultats sont plus homogènes que dans le cas des scaffolds SNC5.2K-d1. 
Concernant la déformation maximale, pour les SNC5.2K-d1 la valeur obtenue est plus élevée pour les 
scaffolds stérilisés. Cela indique que les matériaux se déforment et s’endommagent plus après la 
stérilisation, lorsque les chaînes de polymères ont une masse molaire plus faible. Dans le cas des 
SNC10K-d1, la déformation maximale est identique pour les échantillons stérilisés et non stérilisés.  
Tableau 5.2. Propriétés mécaniques des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 avant et après stérilisation au 
rayonnement  : Ecomp le module d’élasticité et εmax la déformation maximale atteinte pour une force appliquée 










Ecomp ± σ (MPa) 1,1 ± 0,1 1,1 ± 0,2 1,32 ± 0,01 1,17 ± 0,03 
Re ± σ (MPa) 6,3.10-3 ± 1.10-4 5,8.10-3 ± 2.10-4 5,6.10-3 ± 4.10-4 5,4.10-3 ± 2.10-4 
εmax ± σ (%) 11 ± 2  15 ± 1 7 ± 1 7 ± 1 
Le taux de récupération en épaisseur a été déterminé en mesurant les dimensions des échantillons 
24 heures après l’essai de compression uni-axiale (Figure 5.3). Les scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 







































I. Etude de l’effet de la stérilisation par rayonnement γ sur les propriétés des scaffolds nanocomposites 
223 
stérilisés ont retrouvé respectivement 94 ± 1 % et 98 ± 1 % de leur épaisseur initiale 24 heures après 
l’essai de compression. Ces valeurs sont dans le même ordre de grandeur que celles obtenues pour les 
scaffolds avant stérilisation (respectivement 95,7 ± 0,1 % et 96,8 ± 0,7 %). La rupture des chaînes de 
polymères identifiée par CES ne semble pas affecter la capacité des scaffolds à retrouver leur forme 
initiale.  
 
Figure 5.3. Capacité de récupération en épaisseur des scaffolds SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1 avant et après 
stérilisation, 24 heures après l’essai de compression. 
Malgré une diminution de la masse molaire des chaînes de polymères de la matrice et une baisse 
du module d’élasticité en compression, les scaffolds nanocomposites SNC10K-d1 contenant les 
nanoparticules greffées NpBV1-PDLLA10K possèdent les meilleures propriétés mécaniques.  
Le comportement de ces scaffolds ainsi que ceux élaborés avec le dispositif de freeze-casting n°2 
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II. Comportement des scaffolds nanocomposites en milieu aqueux : évolution 
in vitro  
Les résultats sur la caractérisation des scaffolds après stérilisation par rayonnement γ combinés à 
ceux obtenus dans le chapitre 4 indiquent que les scaffolds contenant les nanoparticules greffées 
NpBV1-PDLLA10K comme renfort présentent une structure poreuse et des propriétés mécaniques 
intéressantes. Ainsi, le comportement in vitro des scaffolds nanocomposites non stérilisés SNC10K-d1 
élaborés avec le dispositif n°1 (-160 °C) et SNC10K-d2 élaborés avec le dispositif n°2 (-10 °C) a été étudié 
à 7 et 28 jours, dans le but d’évaluer l’influence de la morphologie de la structure poreuse sur leur 
dégradation en milieu aqueux tamponné in vitro.  
Pour rappel, la dégradation du PDLLA s’effectue principalement par hydrolyse selon deux 
mécanismes : l’érosion de surface ou l’érosion de cœur (Figure 5.4, Chapitre 1.V). A la surface du 
matériau, les oligomères libérés par la dégradation sont dispersés dans le milieu, leur rôle de catalyseur 
est limité et ils n’influent pas sur le pH de la solution. Au sein du matériau, la diffusion des molécules 
d’eau entraîne une érosion dite de cœur, les oligomères libérés par l’hydrolyse des chaînes de PDLLA 
seront plus difficilement évacués du matériau vers la solution, se trouvant piégés dans des cavités. Ils 
créent ainsi des microenvironnements acides qui pourront servir d’auto-catalyseur lors de la 
dégradation par hydrolyse du cœur du matériau. En général, plus le matériau en PDLLA est 
épais/volumineux, plus la dégradation est rapide car elle s’effectue principalement par autocatalyse 
(érosion de cœur). La dissolution des nanoparticules de bioverre s’effectue par échanges ioniques avec 
le milieu puis par hydrolyse des liaisons siloxane formant la matrice vitreuse (Chapitre 1.V). 
 
Figure 5.4. Schéma des deux mécanismes de dégradation possibles pour les poly(acide lactique)s. Adaptée 
de [239]. 
1. Protocole de l’essai d’évolution in vitro 
Les essais de dégradation ont été effectués à 7 jours et 28 jours pour évaluer la tenue des scaffolds 
au cours des premières semaines après implantation, durant lesquelles les rôles de comblement et de 
support des scaffolds sont les plus importants. Les essais sont effectués dans une solution tampon de 
tris(hydroxyméthyl)aminométhane, noté TRIS, afin d’évaluer au mieux les mécanismes de dégradation 
en jeu. La solution TRIS a été choisie car c’est une solution tampon ne formant pas de réaction avec les 
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(PBS) pouvant former des phosphates de calcium avec les ions calcium libérés par le scaffold 
nanocomposite.  
Les essais de dégradation ont été effectués à 7 jours et 28 jours, avec pour matériau témoin un 
scaffold de PDLLA mis en forme avec le dispositif de freeze-casting n°2 à partir d’une suspension à 
2,5 % m/v de PDLLA50K-OH (notés SPDLLA-d2). Les scaffolds ont été coupés en quartiers et 4 échantillons 
ont été utilisés pour chaque temps d’intérêt. Les échantillons ont été incubés à 37 °C dans 100 mL de 
solution tampon TRIS à 0,05 mol/L et pH 7,4 (≈ 2 mL.mg-1 d’échantillon), et maintenus immergés par 
des grilles dans chaque flacon (Figure 5.5). Les échantillons ont été agités manuellement tous les 2 
jours.  
  
Figure 5.5. Photo du dispositif mis en place pour les essais de dégradation. 
Au temps d’intérêt, les échantillons ont été retirés du milieu TRIS, rincés avec de l’eau déionisée 
(3 bains de 30 secondes dans 500 mL d’eau déionisée). Ils sont ensuite mis à sécher pendant 48 heures 
dans une étuve à 37 °C puis pesés. Cette durée de séchage a été définie après avoir réalisé une pesée 
après 24 et 48 heures de séchage afin de vérifier que la masse des scaffolds n’évoluait plus, traduisant 
le séchage complet du scaffold au bout de 48 heures. Les solutions de TRIS récupérées à la fin de 
chaque test ont été filtrées (filtres 0,45 µm) et stockées au congélateur jusqu’à leur analyse. 
Les scaffolds ont été caractérisés avec différentes techniques d’analyse afin d’évaluer leur 
comportement en solution tampon in vitro.  
L’absorption d’eau a été déterminée après 28 jours d’immersion en pesant les échantillons 
humides après leur extraction du milieu tampon TRIS et les lavages dans l’eau déionisée afin de 
déterminer leur capacité d’absorption d’eau [172,177]. La capacité d’absorption aqueuse, notée Abs, 
est calculée selon l’Équation 5.1, avec mH la masse humide du scaffold et mS sa masse une fois sec. 
𝐴𝑏𝑠 = ( 
𝑚𝐻 − 𝑚𝑆
𝑚𝐻
 ) × 100 
 
Équation 5.1 
Les masses résiduelles, notée mR des scaffolds ont été déterminées pour les deux temps d’étude 
(7 jours et 28 jours) selon l’Équation 5.2, avec m0 la masse initiale du scaffold et mS la masse du scaffold 




Solution de TRIS 
à pH 7,4 et 37 °C
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𝑚𝑅 = 100 − (
𝑚0 − 𝑚𝑆
𝑚0
) × 100 
 
Équation 5.2 
Des analyses CES ont été effectuées pour suivre l’évolution de la masse molaire des polymères 
libres composant les scaffolds. Les échantillons ont également été caractérisés par observation MEB 
et analysés par analyse thermogravimétrique. Enfin, la composition en ions Si et Ca des solutions de 
dégradation a été analysée par analyse ICP-OES. 
2. Résultats et discussion 
2.1. Détermination de l’absorption d’eau 
Les résultats de détermination de l’absorption d’eau présentés sur la Figure 5.6 (75 ± 7 %) sont 
plus élevés que celui obtenu pour les SNC10K-d1 (75 ± 7 %) après 28 jours. Cela semble être attribué à 
la présence d’une porosité volumique et une taille de pores plus élevées, augmentant ainsi la surface 
spécifique des scaffolds et donc leur capacité à absorber l’eau. Idazek et al. ont démontré que les 
propriétés hydrophiles des scaffolds jouent un rôle important sur leurs performances dans un 
environnement biologique [403]. 
Le fait que les SNC10K-d2 présentent un taux d’absorption plus élevé que les scaffolds contrôles 
SPDLLA-d2, pour un procédé de mise en forme identique, peut être expliqué par la composition des 
scaffolds. En effet, les nanoparticules de bioverre composant les nanoparticules greffées et présentes 
à la surface des murs forment des structures avec des propriétés hydrophiles sur les parois des pores. 
La même tendance a été observée par Schardosim et al. en comparant les capacités d’absorption d’eau 
de scaffolds de PLGA pur et de scaffolds composites élaborés par freeze-casting chargés avec des 
particules d’apatite carbonatée [172].  
 
Figure 5.6. Capacité d’absorption d’eau des scaffolds après 28 jours d’immersion dans une solution tampon de 
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Enfin, la comparaison entre les SNC10K-d1 et les SNC10K-d2 montre, qu’à composition identique, la 
morphologie de la porosité et la taille des pores ont une forte influence sur la capacité des scaffolds à 
absorber de l’eau. La petite porosité (ø = 1 à 3 µm) présente dans les murs de l’échantillon SNC10K-d1 
peut permettre d’augmenter la capacité d’absorption d’eau mais ne permet pas d’atteindre les taux 
obtenus pour les SNC10K-d2 qui ont une macroporosité supérieure en taille 
(SNC10K-d1 : ≈ 100 – 150 µm, SNC10K-d2 : ≈ 200 – 400 µm, Chapitre 4). 
2.2. Détermination des masses résiduelles 
Les masses résiduelles (mR) obtenues pour les deux temps d’intérêt sont présentées sur la Figure 5.7. 
Le scaffold contrôle, SPDLLA-d2, uniquement composé de PDLLA50K-OH ne s’est que très faiblement 
dégradé, la masse résiduelle représente 98,9 ± 0,5 % massique de la masse initiale après 28 jours 
d’immersion dans la solution de TRIS à pH 7,4 et 37 °C. Après 7 jours d’immersion, les scaffolds 
SNC10K-d1 et SNC10K-d2 présentent une faible perte de masse, les masses résiduelles respectives sont 
de 97 ± 1 % et 95 ± 4 %. Elles deviennent plus élevées après 28 jours et valent respectivement 90 ± 2 % 
et 81 ± 1 %.  
 
Figure 5.7. Evolution de la masse résiduelle des scaffolds (% massique) durant le test de dégradation in vitro. 
(Moyenne ± σ, n = 4). 
La plus grande taille de porosité obtenue pour les SNC10K-d2 peut expliquer la différence de perte 
de masse entre les deux types de scaffold. Comme vu précédemment, plus la porosité est grande, plus 
les scaffolds ont une capacité d’absorption d’eau élevée. Cependant, cela n’est pas le seul paramètre 
influant sur la dégradation des matériaux. En effet, pour un pourcentage de porosité et une taille de 
pores équivalentes (Annexe p293), le SPDLLA-d2 ne présente qu’une faible perte de masse au bout de 
28 jours, indiquant que le polymère ne s’est que très peu dégradé. Le mécanisme de dégradation des 
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nanoparticules de bioverre greffées dans les murs des pores. Ces résultats sont en accord avec ceux 
obtenus dans la littérature pour des scaffolds poreux PDLLA/Bioglass® [176,177,404]. Dans un milieu 
aqueux, les nanoparticules de bioverre sont progressivement dissoutes et libèrent, entre autres, des 
ions hydroxyle qui provoquent une hausse du pH local (Chapitre 1.V). Cette modification de pH 
entraine une augmentation de la vitesse de dégradation du PDLLA par hydrolyse au niveau de la 
surface des murs. Cependant, plus les murs sont épais, plus il y a de probabilité que des 
microenvironnements auto-catalytiques se créent au sein des parois à cause de l’emprisonnement des 
produits acides de dégradation du PDLLA. Ces microenvironnements acides entraîneraient une 
dégradation plus rapide au cœur des murs jusqu’à ce que la masse molaire des chaînes soit assez petite 
pour être soluble dans l’eau ou qu’il y ait rupture/ouverture du mur [405]. Les SNC10K-d1 ayant un taux 
d’absorption d’eau plus faible les SNC10K-d2, dû à leur plus petite taille de pores, et une plus faible 
épaisseur de mur, il semble cohérent que leur masse résiduelle au bout de 28 jours soit supérieure à 
celle des SNC10K-d2. La surface de contact entre les parois et le fluide est moins grande, entraînant une 
vitesse de dégradation plus faible des nanoparticules de bioverre. La perte de masse du SNC10K-d1 est 
du même ordre de grandeur que celles reportées dans la littérature pour des scaffolds composites 
PDLLA/Bioglass® composés de 40 % massique de particules de bioverre avec une taille de pores 
équivalente [176,177]. 
2.3. Evolution de la masse molaire 
L’évolution de la masse molaire des scaffolds après dégradation a été déterminée par CES (dans 
du THF avec une calibration poly(styrène)). Les scaffolds ont été analysés avant dégradation et à 
chacun des temps d’étude. Les résultats obtenus sont représentés sur la Figure 5.8. Globalement, les 
échantillons présentent une diminution de masse molaire de l’ordre de 7 % pour les scaffolds contrôles 
SPDLLA, de 15 % pour les SNC10K-d1 et de 11 % pour les SNC10K-d2, passant après 28 jours d’immersion 
de 70 800 à 65 900 g.mol-1 pour le SPDLLA-d2, de 73 900 à 63 600 g.mol-1 pour le SNC10K-d1 et de 74 300 
à 66 600 g.mol-1 pour le SNC10K-d2 (Tableau 5.3). 
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Figure 5.8. Evolution de la masse molaire (Mn g.mol-1) du PDLLA composant les scaffolds durant le test de 
dégradation in vitro en milieu TRIS à 37°C et après différents temps.  
Les scaffolds nanocomposites présentent une diminution équivalente de la masse molaire la 
première semaine de dégradation, mais après 28 jours d’immersion, elle est légèrement plus élevée 
pour le SNC10K-d1 que pour le SNC10K-d2, cependant il aurait fallu multiplier la mesure pour s’assurer 
que cette différence soit significative. Dans les deux cas, l’augmentation de la dispersité (Ð) au cours 
de la dégradation indique la présence de chaînes de tailles différentes, due à l’hydrolyse aléatoire du 
PDLLA. En supposant que les résultats soient significatifs, la différence de taille de pores entre les 
SNC10K-d1 et SNC10K-d2 pourrait expliquer la diminution plus importante de masse molaire pour ce 
dernier. En effet, la présence de grands pores facilite l’absorption d’eau et la circulation de solution 
dans le matériau, ainsi pour les SNC10K-d2, les produits de dégradation serait évacués dans la solution. 
Les oligomères de PDLLA porteurs de fonctions acide carboxylique terminales formés lors de la 
dégradation n’affectent quasiment pas le pH de la solution, tandis que la dissolution des 
nanoparticules de bioverre entraîne une augmentation du pH. Plus le pH est basique, plus la 
dégradation du PDLLA est accélérée. Le processus s’effectuerait par érosion de surface. Les petits pores 
dans le cas des SNC10K-d1 limiterait la circulation de la solution dans le matériau, empêchant la 
dissolution des nanoparticules dans les zones les moins accessibles. Des microenvironnements 
autocatalytiques se créeraient, dégradant le scaffold par érosion de cœur. Cependant, vu les faibles 
variations de masse molaire entre les scaffolds, il est difficile de conclure sur la part de dégradation du 
polymère impliquée dans la perte de masse totale des scaffolds. 
2.4. Caractérisation par microscopie électronique à balayage 
La dégradation des scaffolds a été observée par MEB après les essais de dégradation à 7 et 28 
jours. Les images obtenues pour les scaffolds SNC10K-d1 sont présentées sur la Figure 5.9. À faible 
grossissement (x20), les observations laissent penser que lors de la dégradation, à J7 et J28, les parois 
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initialement présente en grande quantité dans les murs du scaffolds (à J0) n’est quasiment plus visible 
à J7 et J28. La dégradation s’est semble-t-il initiée au niveau de cette petite porosité, se répandant 
ensuite en lissant les parois. L’effet « dents de scie » visible sur l’image obtenue à J7 représente 
probablement des restes de cette petite porosité. Ces observations confirment l’hypothèse de 
dégradation des scaffolds par érosion de surface, étant initiée dans les petites porosités. 
 
Figure 5.9. Observations MEB des scaffolds SNC10K-d1 à faible grossissement (x20) (en haut) et plus fort 
grossissement (x200) (en bas) après 7 jours et 28 jours d’évolution en milieu TRIS. 
Les observations des scaffolds SNC10K-d2 avant et aux différents temps d’intérêt (J7 et J28) sont 
présentés sur la Figure 5.10. A faible grossissement (x20), les scaffolds après dégradation possèdent 
un aspect plus « lisse », les bords des murs paraissent moins « aiguisés » sur l’image prise du scaffold 
après 7 jours d’immersion et à J28 il semble que les parois se soient effondrées. A plus fort 
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rouges) à J7 et J28. En plus de ces zones dissoutes, sur l’image du scaffold à J28 des fractures sont 
visibles sur les murs. Il semblerait que la dégradation, supposée par érosion de surface, ait fragilisé les 
murs, créant des fissures.  
 
Figure 5.10. Observations MEB des scaffolds SNC10K-d2 à faible grossissement (x20) (en haut) et plus fort 
grossissement (x200) (en bas) après 7 jours et 28 jours d’évolution en milieu TRIS. Les flèches blanches indiquent 
des fractures. 
À fort grossissement (x1000), les zones de dégradation préférentielle sont nettement visibles à J7 
et J28 (Figure 5.11). À J7, il semblerait que la dégradation commence dans la petite porosité déjà 
présente dans les murs. À J28 par contre, des zones de dissolution sont visibles à même les parois des 
pores en plus de l’apparition de fractures. Cela confirmerait à la fois les hypothèses sur l’érosion de 
cœur ayant lieu au sein des murs, qui in fine aboutit à « percer » la paroi et celle de l’érosion de surface 








Figure 5.11. Observations MEB des scaffolds SNC10K-d2 à fort grossissement (x500). Les flèches rouges situent 
les zones de dégradation et les flèches blanches les fractures. 
Ces observations ne concernent que la partie externe des matériaux, les morceaux n’ayant pas 
été redécoupés avant observation, il n’est pas possible de caractériser les parois des pores internes. 
Pour les deux types de scaffolds, il reste des nanoparticules visibles dans les murs extérieurs après 28 
jours d’immersion dans du milieu TRIS indiquant que les nanoparticules ne sont pas totalement 
dissoutes. La dégradation par érosion de la surface externe des matériaux est notable par l’aspect lissé 
que prennent les parois au fur et à mesure que le temps d’évolution augmente. Dans le cas des 
SNC10K-d1, la dégradation semble débuter dans la petite porosité des parois. Pour les SNC10K-d2, la 
petite porosité est plus rare, mais il semble que la dégradation ait lieu au niveau ou proche de cette 
petite porosité dans les premiers temps. Ensuite, les observations à J28 indiquent que des zones de 
dégradation apparaissent au sein des murs, loin de la petite porosité et des fractures apparaissent, 
probablement causées par des fragilisations dues à la dégradation du polymère. 
2.5. Analyses thermogravimétriques 
Afin d’évaluer la perte de masse liée à la dissolution des nanoparticules de bioverre, des analyses 
thermogravimétriques ont été effectuées sur des échantillons avant essais de dégradation et après 7 
et 28 jours d’immersion en milieu TRIS. Les ATG ont été réalisées sous air sur environ 20 mg de scaffold. 
Les thermogrammes montrent l’évolution du ratio massique PDLLA/NpBV1 pour les SNC10K-d1 et les 
SNC10K-d2 (Figure 5.12). Le SPDLLA-d2 étant uniquement constitué de PDLLA50K-OH, les thermogrammes 
présentent au final une élimination totale du PDLLA. Pour les deux types de scaffolds, la perte de masse 
totale augmente pour les échantillons après immersion dans le milieu TRIS. La perte de masse située 
entre 150 et 350 °C est liée à l’élimination du PDLLA, le pourcentage restant, déterminé sur le plateau 
après 425 °C, correspond alors à la quantité de nanoparticules inorganiques présentes dans le scaffold 
(Chapitre 3). Il est intéressant de noter que pour les échantillons avant immersion, à J0, le pourcentage 
massique attribué aux nanoparticules de bioverre est proche de celui théoriquement utilisé lors de 
l’élaboration des nanocomposites. L’étude des thermogrammes indique un pourcentage massique de 
nanoparticules inorganiques de 45,5 ± 0,1 % pour les scaffolds SNC10K-d1 et de 40,3 ± 0,1 % pour les 
SNC10K-d2. Les suspensions nanocomposites ont été préparées avec 49 % m/m tot. solide de 
NpBV1-PDLLA10K contenant environ 93 % massique de NpBV1, donnant un pourcentage massique 
théorique d’environ 46 % de NpBV1 contenu par scaffold.  
J7 J28
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Figure 5.12. Thermogrammes des scaffolds (A) SNC10K-d1 et (B) SNC10K-d2 avant et après 7 et 28 jours de test in 
vitro en milieu tampon TRIS. 
Les thermogrammes montrent que la perte de masse totale augmente avec le temps de séjour 
dans le milieu tampon TRIS, témoignant de la diminution de la quantité de nanoparticules de bioverre 
au sein du scaffold au cours du test d’évolution. Ces pertes de masse peuvent être provoquées à la fois 
par la dissolution des nanoparticules de bioverre mais aussi par la libération de nanoparticules 
« entières » dans la solution tampon à cause de la dégradation du PDLLA l’encapsulant dans les murs. 
Les résultats indiquent que pour les SNC10K-d1, la dissolution ou libération des particules s’effectue 
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rapidement sur la première semaine puis semble stagner, passant de 45,5 ± 0,1 % à J0, à 38,2 ± 0,1 % 
à J7 puis à 38,7 ± 0,1 % à J28 de nanoparticules contenues dans le scaffold (mNp pourcentage massique). 
Cela est en accord avec l’hypothèse émise précédemment sur la dégradation principalement du 
scaffold par un mécanisme d’érosion en surface, il semblerait que la majorité des particules dissoutes 
durant la première semaine proviennent de la surface (à l’extérieur du scaffold) auxquelles s’ajoutent 
des nanoparticules intégrées aux murs à l’intérieur du matériau. La petite taille des pores impliquant 
une plus faible surface de contact limiterait en partie la dissolution des nanoparticules internes au 
scaffold et les particules sur les parois externes finiraient de se dégrader doucement entre J7 et J28. 
Concernant les SNC10K-d2, la dissolution des nanoparticules semble s’effectuer de façon continue. Le 
pourcentage massique de nanoparticules (mNp) passe de 40,3 ± 0,1 % à J0 à 35,0 ± 0,1 % à J7 et enfin à 
28,5 ± 0,1 % à J28. La grande taille des pores permet d’atteindre une plus grande surface de contact 
entre le matériau et la solution, les nanoparticules de surface et celles présentes dans les parois des 
pores internes semblent se dissoudre ou se libérer en parallèle.  
2.6. Dosage des solutions par ICP-OES 
Les analyses par spectrométrie ICP-OES des solutions de TRIS récupérées et filtrées après les essais 
de dégradation ont permis de valider les hypothèses émises sur les mécanismes de dégradation : les 
scaffolds SNC10K-d1, possédant une petite porosité, se dégraderaient principalement par érosion de 
surface tandis que pour les scaffolds SNC10K-d2, les dissolutions des nanoparticules auraient lieu de 
manière homogène dans le matériau avec en plus de l’érosion de cœur au sein des murs plus épais. Le 
dosage des ions silicium (Si) et calcium (Ca) a été effectué afin de déterminer les quantités libérées en 
solution, directement liées à la dissolution des nanoparticules après 7 et 28 jours d’évolution. Les 
résultats obtenus, présentés sur la Figure 5.13, corroborent les résultats des analyses ATG. Dans le cas 
des SNC10K-d1, il y a une libération importante de silice et calcium au cours de la première semaine, 
puis entre J7 et J28 la concentration de silicium libéré augmente faiblement et celle du calcium stagne. 
Pour les SNC10K-d2, la libération de silicium et de calcium est plus faible lors de la première semaine 
mais continue à augmenter entre J7 et J28. Ces résultats sont cohérents avec les pourcentages 
massiques de nanoparticules dans les scaffolds aux différentes étapes, déterminés par ATG. Cela 
confirme également la libération d’ions hydroxyle dans la solution, augmentant l’hydrolyse des PDLLA 
par rapport au scaffold polymère SPDLLA-d2. 
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Figure 5.13. Concentration des ions (A) silicium et (B) calcium libérés dans le milieu tampon TRIS au cours du 
test de dégradation, déterminée par ICP-OES. (Moyenne ± σ, n = 4). 
Les taux de libération des ions silicium et calcium ont été estimés en calculant la concentration 
totale d’ions libérés si une dissolution totale des nanoparticules avait lieu. Ces calculs sont basés sur la 
composition des NpBV1 déterminée par ICP-OES dans le Chapitre 2.II, en utilisant la notation des 
verriers et donc en supposant que les nanoparticules sont composées d’oxydes SiO2 et CaO. Le scaffold 
étant composé d’environ 46 % massique de nanoparticules de bioverre binaire, et la composition 
molaire supposée des nanoparticules étant de 97,2 ± 0,1 % de silicium et de 2,8 ± 0,1 % de calcium, les 
concentrations maximales pouvant être libérées par un scaffold immergé dans le milieu TRIS avec une 
concentration d’environ 2 g scaffold/L, sont 3,68.10-3 mol/L pour le Si et 1,44.10-4 mol/L pour le Ca. Le 
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spectrométrie ICP avec la concentration théorique maximale libérée. Les taux de libération ainsi 
estimés sont présentés sur la Figure 5.14. Les deux types de scaffolds présentent une libération 
importante d’ions calcium dès la première semaine, avec un taux de 39 ± 1 % pour les SNC10K-d1 et de 
31 ± 2 % pour les SNC10K-d2 pour des taux de libération de silice respectifs de 9,6 ± 0,2 % et de 
5,9 ± 0,6 %. Cependant, dans le cas des SNC10K-d1, pour 28 jours d’immersion, le taux de libération du 
Si n’augmente que légèrement pour atteindre 13 ± 2 % et celui du calcium stagne autour de 39 %. Cela 
est probablement dû à la faible dissolution des nanoparticules situées au sein du scaffold. Concernant 
les SNC10K-d2, les taux de libération continuent d’augmenter jusqu’à atteindre 22 ± 4 % pour le Si et 
45 ± 1 % pour le calcium après 28 jours. Ces résultats sont en accord avec les hypothèses émises 
précédemment, dans le cas des scaffolds SNC10K-d1 : les nanoparticules à la surface du matériau 
semblent principalement dissoutes pendant la première semaine. Dans le cas des SNC10K-d2 la 
dissolution semble plus étalée sur les 4 semaines d’études ce qui indiquerait que la dissolution des 
nanoparticules externes et internes ait lieu en parallèle grâce à l’importante surface de contact entre 
la solution et les parois du scaffold.  
 
Figure 5.14. Taux d’ions silicium (Si) et calcium (Ca) libérés par les scaffolds SNC10K-d1 et SNC10K-d2 au cours du 
test de dégradation en milieu TRIS. (Moyenne ± σ, n = 4). 
Il est également intéressant de noter que pour les deux types de scaffolds, la libération du calcium 
se fait rapidement mais moins de la moitié du calcium est libéré au bout des 28 jours d’essai. Cela tend 
à montrer qu’une partie du calcium a bien été intégré dans le cœur des nanoparticules ; s’il n’avait été 
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2.7. Tableau récapitulatif des résultats 
L’ensemble des résultats des analyses effectuées pour évaluer le comportement des scaffolds in 
vitro sont présentés dans le Tableau 5.3. 





SPDLLA-d2 SNC10K-d1 SNC10K-d2 
Absorption d’eau 
Abs ± σ (% massique) 
J28 83 ± 7 75 ± 7 94,4 ± 0,7 
Masse résiduelle 
mR ± σ (% massique) 
J7 99,4 ± 0,4 97 ± 2 95,1 ± 0,4 

























Taux de NpBV1 en ATG  
mNp ± σ (% massique) 
J0 0 45,5 ± 0,1 40,3 ± 0,1 
J7 0 38,2 ± 0,1 35,0 ± 0,1 
J28 0 38,7 ± 0,1 28,5 ± 0,1 
Libération de Si 
Concentration ± σ (mol/L) 
Taux de libération ± σ (%) 
J7 ND 
3,54.10-4 ± 0,07.10-4 
9,6 ± 0,2 
2,2.10-4 ± 0,2.10-4 
5,9 ± 0,6 
J28 ND 
4,6.10-4 ± 0,6.10-4 
13 ± 2 
8.10-4 ± 1.10-4 
22 ± 4 
Libération de Ca 
Concentration ± σ (mol/L) 
Taux de libération ± σ (%) 
J7 ND 
5,6.10-5 ± 0,2.10-5  
39 ± 2 
4,5.10-5 ± 0,2.10-5  
31 ± 2 
J28 ND 
5,4.10-5 ± 0,4.10-5  
37 ± 3 
6,4.10-5 ± 0,2.10-5  
44 ± 2 
ND : Non déterminé 




Ce chapitre s’est intéressé à l’effet de la stérilisation et au comportement en milieu aqueux des 
scaffolds nanocomposites, dont l’élaboration est décrite dans le Chapitre 4.  
La première partie étudie l’effet de la stérilisation par rayonnement γ sur les propriétés des 
scaffolds nanocomposites élaborés avec le dispositif n°1 (SNC5.2K-d1 et SNC10K-d1). Les analyses 
effectuées sur les scaffolds avant et après traitement de stérilisation montrent que les rayonnements 
γ provoquent des scissions des chaînes de polymère par hydrolyse, diminuant presque de moitié la 
masse molaire des chaînes. Cet effet est connu dans la littérature pour le PLA et ses dérivés [397,398]. 
Cependant, au regard des résultats obtenus pour les essais en compression uni-axiale, il semble que 
ces scissions de chaînes n’aient que peu d’influence sur les propriétés mécaniques des scaffolds. Il 
reste néanmoins important de tenir compte de la diminution de la masse molaire causée par la 
stérilisation par rayonnement γ lors de l’élaboration des scaffolds car la dégradation des scaffolds est 
liée aux caractéristiques moléculaires et à la structure des chaînes de polymère.  
La deuxième partie porte sur l’étude de l’évolution des scaffolds les plus prometteurs en milieu 
aqueux in vitro, les SNC10K-d1 et les SNC10K-d2 composés des nanoparticules greffées NpBV1-PDLLA10K 
et respectivement élaborés en utilisant les dispositifs de freeze-casting n°1 et n°2. Il a ainsi été possible 
de mieux comprendre le comportement des scaffolds nanocomposites dans un milieu aqueux 
tamponné et d’étudier l’influence de la morphologie de la structure poreuse sur les mécanismes de 
dégradation mis en jeu. La présence de nanoparticules de bioverre dans les scaffolds joue un rôle 
majeur sur la dégradation des scaffolds en augmentant leur caractère hydrophile. En effet, pour une 
structure poreuse de morphologie similaire, les scaffolds nanocomposites SNC10K-d2 possèdent un taux 
d’absorption d’eau et une perte de masse plus élevés que les scaffolds SPDLLA-d2 uniquement composés 
de PDLLA, indiquant que la dégradation des SNC10K-d2 s’effectue plus rapidement. La comparaison 
entre les deux types de scaffolds nanocomposites, les SNC10K-d1 et les SNC10K-d2, montre que la taille 
des pores affecte les mécanismes de dégradation. Pour les SNC10K-d1, la plus petite taille de pores 
limiterait la circulation des fluides au sein du matériau. Cela provoquerait l’emprisonnement des 
produits de dégradation dans des microenvironnements à l’intérieur du scaffold. Cependant, la 
dissolution des nanoparticules de bioverre dans ces microenvironnements entraîne une hausse locale 
du pH qui neutralise les acides libérés par l’hydrolyse des chaînes de PDLLA, stoppant ainsi 
l’autocatalyse. Au niveau de la surface du scaffold, la dissolution des nanoparticules entraîne une 
augmentation du pH et provoque l’érosion de surface du scaffold. Après 28 jours d’immersion, la perte 
de masse est d’environ 10 %. Concernant les SNC10K-d2, la grande taille de pores semble favoriser la 
circulation de la solution tampon dans l’ensemble du scaffold. Cela semble ainsi empêcher la formation 
de microenvironnements au cœur du matériau. La dissolution des nanoparticules de bioverre entraîne 
alors une hausse de pH global de la solution, qui accélèrerait la dégradation des chaînes de PDLLA dans 
tout le matériau, vraisemblablement par érosion de surface, expliquant la perte de masse de presque 
20 %, plus élevée que celle des SNC10K-d1. 
À composition similaire, la taille des pores joue un rôle déterminant sur la vitesse de dégradation 




ne sont généralement pas représentatifs de ceux observés in vivo [404]. Il aurait été intéressant 
d’étudier la dégradation de ces scaffolds sur des temps plus longs et sur des scaffolds stérilisés pour 
mieux comprendre les mécanismes en jeu. En effet, les analyses effectuées sur les scaffolds stérilisés 
montrent que les rayons γ dégradent les chaînes de PDLLA. De plus, il a été montré dans la littérature 
que les rayons γ peuvent entrainer une augmentation du nombre d’oxygène non pontant dans la 
structure vitreuse des nanoparticules de bioverre [406,407]. 
Au regard des résultats obtenus dans le Chapitre 4 et dans ce chapitre, d’un point de vue 
biologique, les scaffolds SNC10K-d2 correspondent le plus aux spécifications définies dans le 
Chapitre 1.VI. La porosité obtenue est anisotrope et composée de canaux interconnectés et la taille 
des pores est comprise entre 150 et 500 µm. L’utilisation des nanoparticules greffées avec l’approche 
de « Bricks and Mortar » permet d’assurer une répartition homogène des nanoparticules au sein du 
matériau, limitant les risques de zones de faiblesses mécaniques ou de zones préférentielles de 
dégradation. Le module d’élasticité (0,37 ± 0,05 MPa) reste bien inférieur à celui de l’os spongieux 
mandibulaire (210 MPa) [22], cependant il semble suffisant pour une utilisation en zone non porteuse 
et permet une manipulation aisée par les chirurgiens sans induire trop d’endommagement. De plus, 
leur capacité de récupération de l’épaisseur permet de les maintenir en place après implantation. Leurs 






CHAPITRE 6. Evaluation des propriétés biologiques des 
scaffolds nanocomposites 
Au cours de ces travaux de thèse, des scaffolds nanocomposites macroporeux ont été élaborés en 
combinant le concept de « Bricks and Mortar » à une mise en forme par freeze-casting. L’utilisation de 
nanoparticules de bioverre greffées a permis d’assurer une distribution homogène des renforts dans 
le matériau lors de la mise en forme et ainsi d’augmenter les propriétés mécaniques des scaffolds. Le 
développement des dispositifs de freeze-casting a permis d’obtenir des structures macroporeuses de 
taille, forme et orientation contrôlées. Les scaffolds obtenus avec le dispositif 2 à une température de 
solidification de -10 °C possèdent une porosité anisotrope, orientée dans le sens de la solidification, 
dont la taille de pores varie entre 150 et 400 µm, correspondant à la taille conseillée pour favoriser la 
colonisation et la différentiation cellulaire [68]. 
Ainsi des scaffolds nanocomposites ont été élaborés avec le dispositif 2 à -10 °C avec les 
nanoparticules de bioverre greffées les plus prometteuses biologiquement parlant : les NpBV3-PDLLA 
intégrant 13,5 ± 0,1 % molaire de CaO et les NpBV3-15Cu-PDLLA contenant 6,23 ± 0,01 % molaire de 
CaO et 4,21 ± 0,01 % molaire de CuO. En vue de valider le potentiel de ces matériaux pour l’application 
visée, une évaluation de leurs propriétés biologiques a été effectuée in vitro et in vivo. Ces essais ont 
pu être réalisés grâce à un financement de la Fondation des Gueules Cassées (projet n° 38-2019, 
« Traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire par un scaffold composite poreux bioactif, 
permettant la néoformation osseuse et une libération contrôlée et prolongée d’agents antimicrobiens. 
Etude in vitro et étude préliminaire in vivo ») obtenu en réponse à l’appel à projets 2019 sur le thème 
« PATHOLOGIE CRANIO-FACIALE TRAUMATIQUE : Prise en charge et réparation de lésions 
traumatiques et tumorales, prise en charge de pathologies s'accompagnant de séquelles 
fonctionnelles d'origine traumatique ou dégénérative », co-rédigée avec mes encadrants. 
Ce chapitre détaille dans un premier temps la mise en forme par freeze-casting des différents 
scaffolds dont les propriétés biologiques seront étudiées. La deuxième partie se concentre sur les 
essais in vitro pour évaluer la cytotoxicité et les propriétés antibactériennes des scaffolds. Enfin, la 
dernière partie présente les premiers résultats in vivo des implantations des scaffolds effectués dans 
la calvaria chez le rat. 
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I. Préparation des scaffolds nanocomposites pour les essais in vitro et in vivo 
Trois types de scaffolds élaborés avec le dispositif de freeze-casting n°2 ont été utilisés pour les 
études des propriétés biologiques : des scaffolds polymères de PDLLA50K-OH servant de contrôle, des 
scaffolds nanocomposites contenant des NpBV3-PDLLA et des scaffolds nanocomposites contenant des 
NpBV3-15Cu-PDLLA. Ces nanocomposites ont été choisis pour leurs taux d’intégration de calcium et de 
cuivre élevés (Chapitre 2.II.2.3.), qui devraient contribuer à augmenter leur bioactivité.  
Les scaffolds contrôles, SPDLLA-d2, ont été élaborés à partir d’une solution de PDLLA50K-OH à 2,5 % 
m/v dans du DMC. Les scaffolds nanocomposites étudiés, notés SNCbin-d2 et SNCtern-d2 ont été mis en 
forme à partir de suspensions de PDLLA50K-OH à 2,5 % m/v contenant respectivement 49 % m/m tot. 
solide de NpBV3-PDLLA et de NpBV3-15Cu-PDLLA et préparées avec la méthode M3 (Chapitre 4.II). Ils 
ont été élaborés avec le dispositif n°2 (-10 °C) dans des moules de type B (Chapitre 4.I). Les scaffolds 
obtenus mesurent environ 2,1 cm de diamètre et 1,1 cm d’épaisseur. Les photos des trois types de 
scaffolds élaborés sont présentées sur la Figure 6.1. 
 
Figure 6.1. Photos des vues de dessus (en haut) et transversales (en bas) des trois types de scaffolds élaborés. 
La couleur noire uniforme des scaffolds SNCtern-d2 montre la répartition homogène des renforts 
nanoparticulaires dopées au cuivre dans le matériau. Après démoulage les scaffolds sont conservés 
dans des flacons en verre et envoyés pour stérilisation par rayonnements γ en milieu industriel 
(Ionisos, Dagneux (01), Figure A.6). 
Avant d’effectuer les tests, les échantillons stériles ont été découpés en condition aseptique stérile 
sous une hotte à flux laminaire pour adapter leur taille aux essais. Un pavé droit est découpé dans les 
échantillons à l’aide d’un scalpel. Afin de s’affranchir du gradient structural présenté dans le Chapitre 4, 
le premier millimètre de la base des échantillons est enlevé. Puis le pavé est découpé en huit morceaux 
(environ 0,5 x 0,5 x 0,4 cm) comme décrit sur la Figure 6.2. Ils sont ensuite conservés dans des 
microtubes stériles jusqu’à leur utilisation. La découpe au scalpel a été aisée et n’a pas conduit à un 
affaissement significatif des scaffolds. 
SNCbin-d2 SNCtern-d2SPDLLA-d2
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Figure 6.2. Schéma du procédé de découpe des scaffolds stériles utilisé pour la préparation des échantillons 
utilisés pour les essais biologiques. Les traits oranges symbolisent les lignes de découpes au scalpel. 
Les échantillons stérilisés et découpés sont utilisés dans la suite de ce chapitre pour évaluer les 
propriétés biologiques des différents types de scaffolds, in vitro (cytotoxicité et potentiel 
antibactérien) et in vivo chez le rat.
II. Evaluation des propriétés biologiques in vitro 
Dans le but de valider l’utilisation des scaffolds comme substituts osseux, il est nécessaire 
d’évaluer leur cytotoxicité et leurs propriétés antibactériennes in vitro. Les essais sont effectués avec 
comme contrôle les scaffolds SPDLLA-d2, le PDLLA étant approuvé par la FDA [119]. Les essais in vitro 
ont été effectués à Montpellier dans le Département des Biopolymères Artificiels de l’IBMM avec 
Audrey Bethry pour les tests cellulaires et dans l’équipe PHySE (Pathogènes Hydriques Santé 
Environnement) avec Patricia Licznar Fajardo et Agnès Masnou du laboratoire HydroSciences pour les 
études bactériologiques.  
1. Cytotoxicité 
La cytotoxicité des scaffolds a été analysée par un test en contact direct des matériaux sur des 
cultures de fibroblastes L929 en suivant les recommandations de la norme ISO 10993 concernant 
l’évaluation biologique des dispositifs médicaux (Annexe p304).  
Les résultats des essais de cytotoxicité sont représentés sur la Figure 6.3. Comme indiqué dans la 
partie 5 de la norme ISO 10993, une réduction de la viabilité cellulaire de plus de 30% est considérée 
comme un effet cytotoxique. Dans notre étude, les matériaux contrôles C- et C+ ont donc donné les 
résultats escomptés. Comme prévu, les scaffolds uniquement composés de PDLLA SPDLLA-d2 possèdent 
une viabilité supérieure à 70 %. Les résultats obtenus pour les scaffolds SNCbin-d2 indiquent qu’ils ne 
sont pas cytotoxiques. Par contre les scaffolds SNCtern-d2 (dopés au cuivre) présentent une viabilité 
cellulaire inférieure à 70 % après 48 heures de contact avec les cellules. 
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Figure 6.3. Viabilité cellulaire testée pour les scaffolds SPDLLA-d2, SNCbin-d2 et SNCtern-d2 par contact direct avec 
des fibroblastes L929. Les données sont exprimées en moyenne ± σ (n = 3). 
Ces essais démontrent la non cytotoxicité des scaffolds nanocomposites SNCbin-d2 élaborés à 
partir de nanoparticules de bioverre binaire, confirmant la possibilité de les utiliser comme 
biomatériau pour la substitution osseuse. Cependant, les scaffolds nanocomposites SNCtern-d2 
présentent une cytotoxicité envers les fibroblastes L929, avec une viabilité cellulaire moyenne 
inférieure à 20 % après 48 heures de contact. Deux hypothèses peuvent expliquer ces résultats, dans 
un premier temps, il est possible de supposer que la quantité d’ions cuivre libérés lors des 48 heures 
d’incubation soit supérieure à la dose létale médiane LD50 = 0,46 µg/mL déterminée par Cao et al. pour 
des fibroblastes L929 [408]. Dans un second temps, la présence de nanocristaux de CuO, en créant une 
rugosité à la surface des nanoparticules, peuvent provoquer un effet cytotoxique en dégradant les 
membranes cytoplasmiques [409]. Cet effet a également été remarqué pour des nanoparticules 
d’hydroxyapatite [410,71].  
2. Evaluation des propriétés antibactériennes in vitro 
En parallèle des essais de cytotoxicité, des tests bactériologiques ont été effectués pour évaluer 
les propriétés antibactériennes des scaffolds. 
2.1. Présentation des tests effectués 
Les propriétés antibactériennes des scaffolds ont été évaluées sur des souches bactériennes 
présentes dans la bouche et couramment retrouvées dans les cas d’ostéoradionécroses 
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Peu de protocoles pour évaluer l’efficacité antibactérienne de tels matériaux macroporeux ont été 
décrits dans la littérature. En s’inspirant des sources trouvées, trois types de protocoles ont été mis en 
place pour chaque souche bactérienne : 
- Test 1 : Potentiel antibactérien par diffusion sur gélose 
Test par contact direct des matériaux avec des colonies de bactéries ensemencées sur 
gélose, le cercle d’inhibition permet d’évaluer l’effet bactériostatique [411]. 
- Tests 2 : Potentiel antibactérien en solution à 37 °C 
Tests par mise en contact des matériaux avec des bactéries en suspension dans du BTS 
(Bouillon Trypton Soja) à 37 °C sous agitation pendant 24 heures, l’ensemencement en gélose 
permet de compter les UFC (unités formant colonies) et les comparer à la concentration initiale 
de colonies [412]. Deux tests ont été effectués en variant les volumes et les concentrations 
bactériennes utilisés. 
- Test 3 : Cinétique de l’effet antibactérien à 4 °C 
Test par contact des matériaux avec des bactéries en suspension dans du BTS, avec 
ensemencement de géloses après 1, 3 et 7 jours d’agitation à 4 °C pour le dénombrement des 
UFC [253,413]. 
Pour les tests 2 et 3, les contrôles sont des suspensions contenant uniquement la souche 
bactérienne sans matériau.  
2.2. Résultats des tests bactériologiques réalisés 
2.2.1. Test 1 : Potentiel antibactérien par diffusion sur gélose 
L’effet bactériostatique par diffusion a été évalué en mesurant le diamètre d’inhibition provoqué 
par la diffusion des agents antibactériens contenus dans les scaffolds. Le protocole précis est présenté 
dans l’Annexe p305. Le potentiel bactériostatique par diffusion est déterminé en mesurant le cercle 
d’inhibition (absence de colonies) autour des matériaux. Ce test est effectué pour chaque souche 
bactérienne de façon isolée. 
La Figure 6.4 présente les photos des géloses après 24 heures d’incubation à 37 °C. Comme 
attendu, les scaffolds SPDLLA-d2 et SNCbin-d2 ne contenant pas d’agents antibactériens n’entraînent pas 
l’apparition de cercle d’inhibition, indiquant qu’ils n’ont pas d’effet antibactérien. Cependant, le 
SNCtern-d2, contenant des nanoparticules composées d’oxyde de cuivre (les ions cuivre sont connus 
pour leurs propriétés antibactériennes), n’ont induit aucune inhibition de croissance des colonies 
bactériennes. Ces résultats semblent indiquer que les scaffolds SNCtern-d2 ne possèdent pas d’effet 
bactériostatique par diffusion bien qu’ils contiennent du cuivre.  
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Figure 6.4. Photos des géloses carrées avec les morceaux de scaffolds après 24 heures d’incubation à 37 °C afin 
d’évaluer le potentiel bactériostatique par diffusion, (A) sur des colonies d’Escherichia coli et (B) sur des colonies 
de Staphylococcus aureus. 
La principale hypothèse pouvant expliquer ces résultats négatifs est que la libération des ions 
contenus par les nanoparticules de bioverre est permise par leur dissolution. Or le contact des 
morceaux de scaffold avec la gélose n’est semble-t-il pas suffisant pour déclencher cette dissolution 
des nanoparticules et donc pour entraîner l’effet bactériostatique attendu grâce à la libération d’ions 
cuivre.  
2.2.2. Tests 2 : Potentiel antibactérien en solution à 37 °C 
L’effet bactériostatique en solution a été testé par immersion de morceaux de scaffolds dans une 
suspension bactérienne en bouillon BTS. La capacité de prolifération bactérienne au contact des 
scaffolds est évaluée après 24 heures d’immersion dans une suspension bactérienne à 37 °C sous 
agitation. Deux tests ont été effectués avec des volumes (test 2a) et des concentrations en bactéries 
(test 2b) différents pour chaque souche bactérienne. Les tests sont effectués sur chaque souche 
bactérienne séparément. Pour chaque test, les contrôles utilisés sont des suspensions bactériennes 
sans scaffold. Les protocoles détaillés des tests 2a et 2b sont décrits dans l’Annexe p305. 
Dans le cadre du test 2a, les scaffolds ont été immergés dans 5 mL d’une suspension bactérienne 
en BTS à une concentration de 2.104 UFC.mL-1. Après 24 heures d’incubation à 37 °C sous agitation, 
100 µL de suspension ont été prélevés et dilués par 1/106 avec du tryptone-sel pour chaque tube. Afin 
d’évaluer la concentration bactérienne ces 100 µL ont été ensemencés sur des géloses, les UFC ont été 
dénombrées après 24 heures d’incubation à 37 °C. 
Les résultats des dénombrements avant immersion des scaffolds (J0) et après 24 heures 
d’incubation (J1) sont représentés sur la Figure 6.5. La prolifération bactérienne semble avoir eu lieu 
de la même manière pour les tubes contrôles que pour les tubes contenant les scaffolds, quelle que 
soit la souche bactérienne étudiée. Les résultats obtenus présentées sur la Figure 6.5 indiquent qu’il 
n’y a pas d’effet antibactérien.  
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Figure 6.5. Résultats du test 2a : prolifération bactérienne après 24 heures d’incubation à 37 °C. 
Ces résultats sont cohérents pour les scaffolds SPDLLA-d2 et SNCbin-d2. Cependant, dans le cas des 
scaffolds SNCtern-d2, un effet inhibiteur de la prolifération bactérienne aurait pu être attendu grâce à 
la libération d’ions cuivre dans la suspension causée par la dissolution des nanoparticules de bioverre 
ternaire. Cette absence notable d’effet peut être due à un effet dose, la concentration bactérienne 
serait trop importante et/ou la concentration de cuivre libérée trop faible pour qu'un effet inhibiteur 
soit perceptible. Le cuivre a un mécanisme antibactérien dit ionique, lié à la création d’espèce réactives 
de l’oxygène par la présence des ions Cu2+. Une partie du cuivre n’est pas intégré dans les 
nanoparticules de bioverre mais présent sous forme de nanocristaux de CuO à la surface de ces 
dernières. Or, la solubilité du CuO est inférieure à celle des nanoparticules de bioverre, la libération de 
cuivre est alors plus faible que celle attendue si tout le cuivre avait été incorporé dans les 
nanoparticules de bioverre.  
Afin de limiter l’impact de la concentration bactérienne et d’augmenter la concentration de cuivre 
dans la suspension, un second test (2b) a été élaboré sur le même principe en diminuant la 
concentration de l’inoculum bactérien (1,1.103 UFC.mL-1) et le volume de la suspension en contact avec 
le scaffold (1 mL). Le faible volume utilisé implique de réaliser les tests dans des puits d’une plaque 48 
puits à la place de tubes pour effectuer l’immersion des scaffolds, ce qui empêche d’effectuer une 
agitation continue. Les plaques ont été incubées 3 jours à 37 °C puis 100 µL ont été prélevés et dilués 
par 1/102 et 1/104. 100 µL de chaque dilution a été ensemencé sur des géloses afin de dénombrer le 
nombre de colonies après 24 heures d’incubation des géloses à 37 °C. Malgré les dilutions effectuées, 
les colonies s’étant développées sur les géloses sont trop nombreuses pour être dénombrées. 
Cependant, à l’observation des géloses (Figure 6.6), aucun effet bactériostatique n’est notable pour 
les scaffolds SNCtern-d2 contenant les nanoparticules de bioverre ternaire. Les contrôles sont des puits 
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Figure 6.6. Photos des géloses obtenues par ensemencement des suspensions après 3 jours d’incubation à 37 °C, 
A) test effectué avec Escherichia coli et B) test effectué avec Staphylococcus aureus.  
Bien qu’un second test ait été effectué avec des concentrations en bactéries plus faibles et des 
volumes réduits, aucun effet bactériostatique n’est visible dans le cas des scaffolds SNCtern-d2 
contenant les nanoparticules de bioverre ternaire. Soit ces scaffolds ne contiennent pas assez de 
charges inorganiques pour que la quantité de cuivre libérée inhibe la prolifération bactérienne, soit 
ces types de test bactériologiques ne sont pas adaptés à l’évaluation de ce type de biomatériaux 
macroporeux. De plus, la présence de nanocristaux de CuO, peut également s’ajouter à ces 
hypothèses. En effet, le cuivre sous forme cristalline n’étant pas libéré dans le milieu d’étude, la 
quantité réelle libérée serait inférieure à celle estimée à partir de la composition des nanoparticules 
de bioverre. 
2.2.3. Test 3 : Cinétique de l’effet antibactérien à 4 °C  
Un dernier test a été réalisé sur les 3 types de scaffolds afin d’évaluer leur effet bactéricide sur les 
souches bactériennes Escherichia coli et Staphylococcus aureus, chaque souche étant étudiée de façon 
isolée. Le protocole suivi pour ce test est détaillé dans l’Annexe p305. Brièvement, des morceaux de 
scaffolds sont immergés dans une suspension bactérienne à une concentration de 2.104 UFC.mL-1 et 
incubés sous agitation à 4 °C. Des prélèvements de 100 µL de suspension sont effectués après 1, 3 et 
7 jours puis dilués par 1/104 dans du tryptone-sel afin d’ensemencer 100 µL sur des géloses. Le 
dénombrement des UFC est effectué après 24 heures d’incubation des géloses à 37 °C. Les contrôles 
sont des tubes contenant uniquement des suspensions bactériennes et sont traités comme les autres 
échantillons.  
Les résultats sont présentés sur la Figure 6.7 A) pour les Escherichia coli et B) pour les 
Staphylococcus aureus. Les géloses des SNCbin-d2 à J3 pour le Staphylococcus aureus n’ont pas pu être 
comptées à cause d’une contamination. Les dénombrements ne montrent pas la présence d’un effet 
bactéricide des scaffolds SNCtern-d2. Les concentrations bactériennes relevées sont similaires à celles 
des contrôles et varient peu entre l’état initial et après 7 jours d’immersion.  
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Figure 6.7. Evolution de la concentration bactérienne après incubation à 4 °C à J0, J1, J3 et J7 pour A) les 
Escherichia coli et B) les Staphylococcus aureus.  
Ce troisième test semble à nouveau indiquer que les scaffolds SNCtern-d2 ne présentent pas de 
propriétés antibactériennes. 
2.3. Conclusion 
Deux souches bactériennes présentes dans la flore buccale, les Escherichia coli et les 
Staphylococcus aureus, ont été testées au contact des trois types de scaffolds. Peu de tests ont été 
effectués dans la littérature sur de telles structures poreuses, quatre types de tests ont donc été mis 
en place en se basant sur le peu de données bibliographiques trouvées. D’après les résultats des 4 tests 
effectués, les scaffolds SNCtern-d2 ne possèdent pas de propriétés antibactériennes malgré 
l’incorporation de cuivre dans les nanoparticules de bioverre. Les scaffolds ne seraient pas assez 
chargés en nanoparticules de bioverre ternaire ou qu’une trop grande quantité de cuivre soit sous 
forme de nanocristaux de CuO.  La quantité d’ions cuivre libérés est alors insuffisante pour provoquer 
un effet sur les bactéries. Afin d’améliorer ces tests, il serait intéressant de déterminer le profil de 
libération du cuivre dans du bouillon de culture et d’évaluer la concentration limite nécessaire pour 
provoquer un effet antibactérien. Pour rendre les scaffolds antibactériens, il semble nécessaire de 
mieux maîtriser l’intégration du cuivre dans les nanoparticules de bioverre et de limiter la formation 
de CuO dont la solubilité est beaucoup plus faible, mais aussi d’augmenter le taux de charge en 
nanoparticules de bioverre dans le scaffold. Il reste cependant important de noter que peu de tests 
des propriétés antibactériennes ont été décrits dans la littérature pour de tels matériaux macroporeux, 
la conception des tests peut ne pas être en adéquation avec les matériaux.  
Etant donné que les scaffolds SNCtern-d2 sont cytotoxiques et ne présentent pas de potentiel 
antibactérien, les scaffolds SNCbin-d2 ont donc été choisis pour réaliser les essais in vivo chez le rat afin 
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III. Etude préliminaire in vivo chez le petit animal 
Les résultats des études in vitro indiquent que les scaffolds SNCtern-d2 sont cytotoxiques et les tests 
bactériologiques n’ont pas présenté de résultats concluants, ils ont donc été exclus pour l’étude in 
vivo. L’étude préliminaire in vivo s’intéresse aux scaffolds nanocomposites SNCbin-d2 en particulier à 
leur intégration au contact du tissu osseux et à leur capacité à servir de support à la néoformation 
osseuse. Comme vu dans le chapitre 4, ces scaffolds possèdent une structure poreuse dont la taille est 
idéale pour la colonisation et la prolifération cellulaire (150-500 µm) et les études in vitro ont démontré 
qu’ils ne présentent pas de cytotoxicité pour des fibroblastes. Les essais in vivo ont été effectués sur 
un modèle de défaut critique dans la calvaria chez le rat, au sein de la zootechnie du CREFRE de 
l’IUCT-Oncopole à partir de fin février 2020. Le déroulement de cette étude a été perturbé par la crise 
sanitaire liée à la Covid19, au moment de l’écriture de ce manuscrit, seuls les premiers résultats ont 
pu être analysés. Dans un premier temps cette partie décrit l’étude in vivo effectuée, puis les premiers 
résultats obtenus sont présentés.  
1. Présentation de l’étude in vivo  
1.1. Ethique animale 
L’évaluation des propriétés des matériaux in vivo en utilisant un modèle animal est une étape 
nécessaire dans le processus de mise au point des dispositifs médicaux. Le projet in vivo et tout ce qui 
en fait partie (modèle animal, nombre d’animaux, procédure d’implantation, d’euthanasie et les 
caractérisations) ont fait l’objet d’une approbation du Ministère Enseignement Supérieur, de la 
Recherche et de l’Innovation en janvier 2020 (Référence : APAFIS#22704-2019110518105224 v7). Le 
projet a été préparé en tenant compte des 3R (Réduction, Remplacement, Raffinement), règles 
régissant le bien-être animal lors de l’utilisation d’animaux de laboratoire. 
Des essais in vitro ont été effectués au maximum afin de remplacer les essais in vivo. Le nombre 
d’animaux utilisés a été choisi en se basant sur un test statistique (Plan de Fleming) et réduit en 
effectuant deux trépanations par animal : chaque rat est son propre témoin et donc aucun groupe 
témoin n’est nécessaire. Une période d’acclimatation d’une semaine a été respectée entre la réception 
des animaux et le début des procédures, durant cette semaine les animaux ont été régulièrement 
manipulés par les personnes effectuant les essais afin de les habituer au contact humain. Enfin les 
conditions d’hébergement ont respecté les tailles réglementaires des cages, les rythmes horaires, les 
besoins sociaux (2 animaux par cage) et le raffinement nécessaire pour assurer le bien-être des 
animaux. Les procédures chirurgicales ont été effectuées sous anesthésie et différents paramètres ont 
été surveillés tout au long de l’étude afin d’identifier un quelconque mal-être. Dans le projet, des 
points limites tels que la perte de poids (supérieure à 20 % de la masse initiale), l’apparition de défauts 
de cicatrisation, la léthargie, l’ataxie, la difficulté de déplacement ou le manque de toilettage, ont été 
établis afin d’euthanasier si nécessaire les animaux présentant un mal-être.  
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1.2. Modèle animal  
Aucun mammifère non humain ne présente des caractéristiques physiologiques ou anatomiques 
analogues à celle de l’homme, cependant le rat est un modèle animal présentant de nombreux 
avantages. Sa facilité d’entretien, son faible coût, sa résistance et sa rapidité de reproduction en font 
un animal adéquat pour notre étude. De plus, sa taille supérieure à celle des souris permet de faciliter 
les procédures chirurgicales. 
Le choix est porté sur des rats mâles (pour s’affranchir des cycles hormonaux des femelles), de 
race Wistar Han (stable génétiquement et standardisée) d’environ 400 g et mâtures sexuellement 
(pour éviter l’ostéogénèse liée à la croissance). Les animaux ont été obtenus auprès du fournisseur 
Charles River et hébergés tout au long de l’étude dans la Zootechnie du CREFRE de l’IUCT-Oncopole. 
Le modèle de défaut critique osseux dans la calvaria est l’essai le plus sévère pour un biomatériau 
permettant la reconstruction osseuse, le défaut critique (supérieur à 4 mm de diamètre) limite 
l’apparition d’une potentielle cicatrisation naturelle. Il est l’un des modèles les plus utilisés pour tester 
les biomatériaux pour la régénération osseuse [414–416]. De plus, la calvaria est un os d’origine 
membraneuse et proche physiologiquement de la mandibule atrophique. 
1.3. Déroulement de l’étude 
Cette étude se veut préliminaire sur un nouveau biomatériau jamais testé in vivo. La zone d’étude 
choisie a été la calvaria plutôt que la mandibule (os affecté par l’ORM) afin, de simplifier la chirurgie et 
d’améliorer le bien-être et le taux de survie des animaux (risques de sous-alimentation, de douleur et 
d’infection plus élevés dans la zone mandibulaire). L’étude a été menée sur 2 groupes de 10 rats 
(formés aléatoirement) afin d’analyser deux durées d’implantation. Les durées d’implantation initiales 
étaient fixées à 6 et 12 semaines, cependant la crise sanitaire a entraîné un décalage de ces durées à 
11 semaines pour le groupe 1 et à 18 semaines pour le groupe 2. 
Pour chaque animal, deux trépanations d’environ 4 mm de diamètre ont été effectuées de part et 
d’autre de la suture interpariétale de la calvaria sous anesthésie comme présenté sur la Figure 6.8 (le 
protocole d’implantation est détaillée dans la partie suivante 1.4). La cavité de gauche est laissée vide 
et sert de témoin et la cavité de droite est comblée par un morceau de biomatériau découpé au 
moment de l’implantation. Des analgésiques ont été injectés aux animaux durant 5 jours après 
l’implantation. Un suivi hebdomadaire du bien-être et de la prise de poids des animaux était prévu 
tout au long de la période d’étude, cependant la crise sanitaire a entraîné une limitation d’accès à la 
zone d’hébergement pendant la période de confinement. Seuls les personnels de la zootechnie avaient 
une autorisation d’accès pendant une grande période de l’étude ; ils ont effectué le suivi du bien-être 
et du comportement mais la surveillance de poids hebdomadaire n’a pas pu être maintenue. 
Cependant, la semaine suivant l’implantation, la majorité des animaux présentait une prise de masse 
normale, et aucun signe de mauvaise cicatrisation ou de détresse n’a été signalé par l’équipe de la 
zootechnie. 
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Figure 6.8. Schéma des trépanations effectuées dans la calvaria chez le rat. 
Pour le groupe 1, un scanner est réalisé au bout des 11 semaines d’implantation juste avant 
l’euthanasie et l’explantation afin d’analyser la reconstruction osseuse par imagerie de 
tomodensitométrie aux rayons X. Pour le groupe 2, un scanner a été effectué au bout de 10 semaines 
d’implantation avec maintien en vie puis un second a été réalisé après 18 semaines, juste avant 
l’euthanasie et l’explantation. Les scanners ont été réalisés sous anesthésie. Les explants ont été 
conservés dans du formol 4 % jusqu’à leur analyse histologique (soit décalcifiée, soit non décalcifiée). 
La Figure 6.9 résume les différentes étapes de l’étude. 
 
Figure 6.9. Frise résumant le design de l’étude in vivo. 
1.4. Protocole d’implantation 
Les implantations ont été effectuées en deux sessions à une semaine d’intervalle, une par groupe 
et à chaque fois nous étions deux pour réaliser les chirurgies et implantations : Dr Agnès Dupret Bories 
de l’IUCT Oncopole et moi-même (Diplôme Concepteur de procédures expérimentales, UPAL, FELASA). 
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Pour chaque animal, la procédure a été effectuée comme décrit ci-dessous :  
Le rat a été dans un premier temps anesthésié par induction à l’isoflurane 4 % avec un débit 
d’oxygène de 1 L.min-1 dans une chambre jusqu’à endormissement. Puis il a été disposé sur un tapis 
chauffant (37 °C) recouvert d’un champ stérile et l’anesthésie a été maintenue par un cône de nez 
(isoflurane 2 % avec un débit d’oxygène de 500 mL.min-1). La profondeur de l’anesthésie a été testées 
par absence de réflexe lors du pincement des pattes avant de démarrer la procédure chirurgicale. Une 
analgésie a été effectuée en sous cutanée avant d’entamer la procédure chirurgicale (buprénorphine 
à 0,05 mg.kg-1). 
Le sommet du crâne a ensuite été rasé (Figure 6.10, 1) et désinfecté, puis une incision cutanée 
d’environ 1,5 cm a été effectuée au scalpel en regard de la calvaria sur la crête sagittale moyenne 
jusqu’au périoste (Figure 6.10, 2). Quelques gouttes de lidocaïne ont été déposées sur le site 
opératoire afin de compléter l’analgésie. Le décollement du lambeau de pleine épaisseur a ensuite 
permis de révéler la calotte crânienne. Deux trépanations de 4 mm de diamètre ont été réalisées à 
l’aide d’une fraise tournante de chaque côté de la ligne médiane de la calvaria, tout en veillant à garder 
une fine couche osseuse protégeant les méninges (Figure 6.10, 3). La trépanation de gauche a été 
laissée vide pour servir de témoin tandis que la trépanation de droite est comblée avec un morceau 
de scaffold SNCbin-d2 stérile (Figure 6.10, 4), découpé au moment de l’intervention dans des conditions 
stériles. Enfin, le périoste (Figure 6.10, 5) et le plan cutané (Figure 6.10 ,6) ont été suturés 
respectivement au fil résorbable 4-0 et au non résorbable 5-0 et le site opératoire nettoyé avec une 
solution saline. 
 
Figure 6.10. Photos des différentes étapes de l’implantation : 1) Rasage de la zone d’intérêt, 2) Incision, 3) 
Réalisation des trépanations, 4) Comblement de la cavité de droite, 5) Suture du périoste et 6) Suture du plan 
cutané. 
Après arrêt de l’isoflurane, le réveil du rat est surveillé sous lampe chauffante puis l’animal est 
remis dans une cage d’hébergement propre. Durant les 5 jours suivant l’implantation, les animaux 
1) Rasage 2) Incision
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seront surveillés de près et une analgésie systématique sera effectuée par injection sous cutanée de 
buprénorphine (0,05 mg.kg-1). 
Les euthanasies sont effectuées après le scanner à 11 semaines pour le groupe 1 et à 18 semaines 
pour le groupe 2, par surdosage en Doléthal en intracardiaque à raison de 1 mL.kg-1 sous anesthésie 
gazeuse à l’isoflurane 4 % avec un débit d’oxygène de 1 L.min-1. La zone d’implantation est ensuite 
explantée et conservée dans du formol à 4 % jusqu’à sa préparation pour les analyses histologiques. 
Dans chaque groupe, 8 explants sont prévus pour l’analyse histologique décalcifiée des explants et 2 
pour l’analyse histologique non décalcifiée, afin de pouvoir effectuer par la suite des analyses 
physico-chimiques sur les lames. 
2. Premiers résultats 
Les durées d’étude initialement fixées à 6 et 12 semaines ayant été modifiées à cause de la crise 
sanitaire, seuls les premiers résultats sont disponibles au moment de l’écriture de ce manuscrit. 
2.1. Taux de survie et explantation 
Le suivi des animaux devait être effectué pas pesée hebdomadaire, cependant la situation 
sanitaire n’a pas permis de réaliser les relevés de masses toutes les semaines. Les masses relevées lors 
des semaines les plus importantes, avant et après implantation et au moment des scanners, sont 
répertoriées dans les Tableau 6.1 et Tableau 6.2. Une faible perte de poids est notée pour certains 
animaux entre la masse relevée avant implantation et une semaine après implantation. Cette 
différence, notée en rouge, est liée à l’anesthésie et à la procédure chirurgicale. À la fin des deux 
périodes d’implantations étudiées, 11 semaines pour le groupe 1 et 18 semaines pour le groupe 2, tous 
les rats étaient en vie et présentaient une prise normale de poids. Ils ne présentaient pas de défaut de 
cicatrisation ni de signe de détresse quelconque. Le taux de survie est de 100 % pour chaque durée 
d’implantation. 
Tableau 6.1. Suivi des masses des rats du groupe 1 avant l’implantation (S0), une semaine après l’implantation 
(S1) et au moment de l’euthanasie (S11). Les pertes de masses entre deux temps sont notées en rouge. 








2 359 358 412 
4 373 390 488 
6 353 369 438 
7 355 359 442 
8 376 378 448 
9 366 370 439 
10 371 371 433 
16 361 359 447 
17 355 350 455 
20 369 360 457 
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Tableau 6.2. Suivi des masses des rats du groupe 2 avant l’implantation (S0), une semaine après l’implantation 
(S1), au moment du premier scanner (S10) et au moment de l’euthanasie (S18). Les pertes de masses entre deux 
temps sont notées en rouge. 








1 398 393 446 453 
3 399 407 480 503 
5 380 385 423 441 
11 391 399 467 497 
12 375 372 413 420 
13 370 374 387 443 
14 370 363 427 447 
15 385 384 432 451 
18 384 384 424 448 
19 387 381 411 471 
Après l’euthanasie des animaux, la zone d’étude a été explantée pour effectuer des analyses 
histologiques. À l’observation des explants, il est possible de différencier la zone témoin de la zone 
comblée (Figure 6.11). La cavité de la zone témoin est visible tandis que pour la zone comblée, dans le 
cas du groupe 1, une surépaisseur plus claire indique la présence du scaffold comblant la trépanation. 
Ce changement d’aspect est moins nettement visible sur les observations des explants du groupe 2, 
reflétant très probablement la dégradation du scaffold. Concernant la cavité témoin, elle est toujours 
visible même après 18 semaines d’implantation, semblant ainsi confirmer la formation d’un défaut 
critique. Il est important de noter que les explants d’un même groupe sont similaires, mis à part un 
animal du groupe 1 présentant une infection au niveau des deux trépanations.  
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2.2. Scanner : observation des trépanations in vivo 
Des scanners, ou imagerie par tomodensitométrie (TDM), ont été effectués in vivo après 11 
semaines d’implantation pour le groupe 1, et après 10 et 18 semaines d’implantation pour le groupe 
2. La tomodensitométrie est une technique d’imagerie permettant de reconstruire en 3 dimensions les 
tissus après avoir soumis la zone d’intérêt à un balayage de rayons X. Elle a été utilisée dans le but de 
caractériser les trépanations effectuées et de déterminer si de l’os dense a été formé au cours de 
l’étude dans les trépanations. Sans ajout de traceurs nucléaires, cette technique d’analyse ne permet 
d’observer que l’os densifié qui est radio-opaque. Les scanners ont été réalisés par Carine Pestourie 
du Service Exploration Non-Invasive du CREFRE. 
Les observations par tomodensitométries sont représentées sur la Figure 6.12. Les images in vivo 
des rats du groupe 1 après 11 semaines d’implantation ; montrent précisément les trépanations avec 
une forte radioclarté. Cependant, aucune néoformation osseuse n’est identifiable dans aucune des 
deux cavités, indiquant que la taille des défauts est bien supérieure au défaut critique pour cette zone, 
mais aussi démontrant qu’il n’y a pas eu de formation d’os densifié dans la zone comblée par le scaffold 
après 11 semaines d’implantation. Le même constat est effectué pour les rats du groupe 2 après 10 et 
18 semaines d’implantation, aucune trace d’os dense néoformé n’est visible au niveau des 
trépanations. 
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Figure 6.12. Observations TDM des crânes de rats du groupe 1 après 11 semaines d’implantation et du groupe 2 
après 10 et 18 semaines d’implantations. La cavité témoin est repérée par des cercles rouges et celle comblée 
avec le scaffold par des cercles bleus. 
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2.3. Analyse histologique des explants 
Pour chaque groupe, 8 explants ont été conservés pour effectuer des analyses histologiques en 
décalcifiant l’explant et 2 pour effectuer des analyses histologiques non décalcifiées. Pour le moment, 
seuls des résultats préliminaires des études histologiques décalcifiées sont disponibles.  
Les analyses histologiques des explants décalcifiés ont pour but d’identifier les différents types de 
cellules présentes dans la zone d’intérêt. Par ailleurs, les analyses en non décalcifié conservant la 
minéralisation des tissus osseux, les lames ainsi formées seront utilisées pour effectuer des analyses 
physico-chimiques du matériau implanté et de l’éventuel os néoformé. 
Les analyses histologiques décalcifiées ont été effectuées par le service d’Anatomo-pathologie de 
l’IUCT-Oncopole par Béatrice Barres. Les explants fixés dans le formol ont été traités à l’aide d’un agent 
décalcifiant contenant de l’acide chlorhydrique (Décalcifiant DC3 Qpath® action rapide, VWR) afin 
d’éliminer les tissus de recouvrement et de déminéraliser les morceaux de calvaria prélevés. Les 
explants ont ensuite été lavés puis déshydratés dans des bains d’alcool à concentration croissante (70° 
à l’alcool absolu). Plusieurs bains de xylène ont été effectués après la déshydratation pour évacuer les 
tissus lipidiques et ainsi faciliter l’imprégnation de la paraffine qui a été effectuée à la suite. L’explant 
paraffiné a ainsi été inclus en paraffine puis découpé au microtome (Leica Biosystem), chaque coupe 
de 3 µm est déposée sur une lame histologique. Les coupes sont ensuite déparaffinées et réhydratées 
progressivement puis colorées en utilisant de l’hémalun en solution selon Mayer afin de réaliser les 
observations au microscope. 
Les observations des coupes histologiques décalcifiées pour les explants du groupe 1 après 11 
semaines d’implantation montrent pour les deux trépanations la couche de tissu osseux restant (laissé 
pour protéger les méninges), située en bas des micrographies en rose orangé (Figure 6.13). Concernant 
la cavité témoin, une fibrose non inflammatoire (NI) comble la trépanation, du tissu adipeux est 
observable au-dessus de la couche fibreuse. Concernant la cavité comblée par le scaffold, une 
importante zone inflammatoire est observée au niveau de la cavité. Le matériau subit un remaniement 
inflammatoire avec la présence de cellules géantes multinucléées à corps étrangers qui se sont 
réparties dans la porosité du scaffold. Les espaces blancs sont les empreintes du biomatériau en partie 
dissout lors de la préparation des explants. A l’intérieur des zones blanches il est encore possible 
d’observer des restes de scaffold, probablement des amas de nanoparticules de bioverre. La réaction 
inflammatoire est une réaction défensive naturelle de l’organisme biologique lors de la présence d’un 
corps étranger. Cette réaction inflammatoire, nécessaire pour l’ostéointégration du biomatériau, n’a 
pas provoqué d’encapsulation fibreuse ni de rejet du matériau.  
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Figure 6.13. Images des observations microscopiques des coupes histologiques décalcifiées pour le groupe 1 
après 11 semaines d’implantation : côté témoin (en haut) et côté comblé par le scaffold (en bas). (NI = non 
inflammatoire). 
Les résultats des analyses histologiques du groupe 2 après 18 semaines d’implantation sont 
présentés sur la Figure 6.14. Les deux coupes possèdent du tissu hôte (laissé pour protéger les 
méninges) en rose orangé. La cavité témoin présente une fibrose non inflammatoire cicatricielle plus 
épaisse que celle observée pour le groupe 1 à 11 semaines. La cavité comblée avec le scaffold présente 
toujours une zone fibreuse avec de nombreuses cellules géantes multinucléées à corps étrangers, la 
zone semble plus fibreuse et moins inflammatoire que celle observée à 11 semaines pour le groupe 1. 
De plus, les espaces blancs, empreintes du scaffold, sont bien plus fins, indiquant une dégradation du 
matériau entre les deux durées d’implantation étudiées.  
 
Figure 6.14. Images des observations microscopiques des coupes histologiques décalcifiées pour le groupe 2 
après 18 semaines d’implantation : côté témoin (à gauche) et côté comblé par le scaffold (à droite). (NI = non 
inflammatoire). 
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Même si les résultats montrent une bonne intégration du biomatériau sans encapsulation fibreuse 
ni rejet et que la porosité des scaffolds est suffisante pour permettre la colonisation de cellules géantes 
multinucléées, les cellules caractéristiques de la néoformation osseuse, telles que les ostéoblastes ou 
les ostéoclastes, n’ont pas été observées après 11 ou 18 semaines d’implantation. Dans la littérature 
l’apparition de l’os néoformé est généralement visible entre 4 et 8 semaines après l’implantation 
suivant les biomatériaux utilisés [416–418]. Il ne semble donc pas y avoir de mécanisme de formation 
osseuse initié par la présence du biomatériau. Compte tenu de la très grande porosité des scaffolds 
implantés, il est possible que l’absence d’effet du biomatériau sur la néoformation osseuse puisse être 
dû à la très faible quantité de matière implantée au total. 
Les coupes histologiques non décalcifiées des explants n’ont pas encore été traitées. Leur analyse 
et leur caractérisation physico-chimique pourraient confirmer la présence ou non de minéralisation 
osseuse au niveau des cavités.
IV. Conclusions 
Les résultats du Chapitre 4 sur les caractérisations des scaffolds ont montré que les scaffolds 
nanocomposites élaborés à -10 °C avec le dispositif de freeze-casting n°2 présentaient les 
caractéristiques correspondant le mieux au cahier des charges du biomatériau recherché. Dans le but 
d’utiliser ces scaffolds pour la reconstruction osseuse de patient atteint d’ORM, l’évaluation de leurs 
propriétés biologiques étaient nécessaires.  
Les scaffolds composés des nanoparticules greffées NpBV3-PDLLA10K (SNCbin-d2) et 
NpBV3-15Cu-PDLLA10K (SNCtern-d2) ont été choisis pour effectuer les essais in vitro. Ces nanoparticules 
de bioverre ont été choisies pour leurs compositions, présentant les plus forts taux de calcium 
incorporés pour les NpBV3 et une incorporation à la fois de calcium et de cuivre pour les NpBV3-15Cu. 
La présence de cuivre est intéressante pour les propriétés antibactériennes des ions cuivre lors de leur 
libération.  
Les essais par contact direct de cytotoxicité ont montré que les scaffolds SNCbin-d2 n’étaient pas 
cytotoxiques pour des fibroblastes. Cependant, il s’est avéré que les scaffolds SNCtern-d2 entraînaient 
eux une forte mortalité cellulaire. En parallèle de ces essais, les tests bactériologiques ont été menés 
sur les deux types de scaffolds ainsi que sur les scaffolds contrôles (SPDLLA-d2). Bien que les scaffolds 
SNCtern-d2 soient cytotoxiques pour les fibroblastes, ils ne présentent pas, au vu des résultats des tests 
effectués, de propriétés antibactériennes sur les souches Escherichia coli et Staphylococcus aureus. Il 
semblerait que le taux de charge et/ou que la libération de cuivre ne soient pas suffisants pour induire 
un effet bactériostatique ou bactéricide sur les souches bactériennes étudiées. Cependant, il est 
important de noter que peu d’études dans la littérature présentent des résultats sur des scaffolds 
macroporeux, les tests effectués ne sont peut-être pas totalement adaptés à la structure poreuse des 
scaffolds. Il se peut que les concentrations bactériennes utilisées soient supérieures à la limite 
d’observation des effets antibactériens, et donc que les résultats obtenus ne soient pas représentatifs 
de la réalité, mais aussi que la libération de cuivre soit plus faible qu’escomptée à cause de la formation 




Au vu de leur cytotoxicité, les scaffolds SNCtern-d2 ont été écartés de l’étude in vivo. Celle-ci s’est 
concentrée sur l’intégration des SNCbin-d2 et leur capacité à supporter la néoformation osseuse dans 
un modèle de défaut critique dans la calvaria chez le rat. Le modèle du défaut critique est le plus utilisé 
dans les essais in vivo car il permet de s’affranchir de la cicatrisation osseuse naturelle pouvant fausser 
les résultats obtenus. La calvaria quant à elle est un os facilement accessible et dont la modification 
n’entraîne que peu de dommage sur le comportement de l’animal. De plus sa structure osseuse est 
proche de celle de la mandibule atrophique. Afin de respecter les règles du bien-être animal (3R) et 
donc de réduire le nombre d’animaux, il a été décidé de réaliser deux trépanations de chaque côté de 
la ligne médiane de la calvaria, celle de gauche restant vide (témoin) et celle de droite étant comblée 
avec le scaffold. Deux groupes de 10 rats ont été constitués aléatoirement afin d’étudier deux périodes 
d’implantation. Les durées initialement prévues (6 et 12 semaines) ont dues être décalées à cause de 
la crise sanitaire liée à la Covid19, les euthanasies ont été effectuées après 11 semaines pour le groupe 
1 et 18 semaines pour le groupe 2. Le taux de survie de 100 %, l’absence de défauts de cicatrisation ou 
de rejet et la prise normale de poids des animaux ont montré la bonne intégration du matériau. La 
néoformation osseuse a été caractérisée en effectuant des contrôles par scanner (à 11 semaines pour 
le groupe 1 et à 10 et 18 semaines pour le groupe 2) ainsi qu’en réalisant des analyses histologiques 
sur les explants. Les résultats préliminaires obtenus pour les scanners et les analyses histologiques des 
explants décalcifiés semblent indiquer que les scaffolds n’induisent pas de néoformation osseuse. Il 
n’y pas de formation de nouvel os dense visible sur les TDM ni de cellules osseuses détectées sur les 
coupes histologiques. Cependant, l’étude histologique a démontré que la taille de la porosité 
permettait la colonisation cellulaire. En effet, des cellules géantes multinucléées sont observables 
entre des morceaux de scaffolds sur les coupes histologiques. Les analyses des coupes histologiques 
des explants non décalcifiés permettront de confirmer ou d’infirmer ces hypothèses. 
Plusieurs perspectives découlent de cette étude sur les propriétés biologiques des scaffolds. Afin 
d’améliorer les propriétés antibactériennes des scaffolds sans altérer leur cytocompatibilité, il serait 
intéressant de s’orienter vers de nouveaux protocoles de synthèse des nanoparticules de bioverre, soit 
en modifiant la procédure d’intégration du cuivre, soit en s’intéressant à d’autres ions antibactériens. 
Il serait également possible de conférer les propriétés antibactériennes des scaffolds en intégrant un 
polymère antibactérien plutôt qu’en utilisant des nanoparticules de bioverres dopées. Concernant la 
reconstruction osseuse, il semble qu’il soit indispensable d’augmenter le taux de charge minérale afin 
de permettre une libération plus élevée des ions induisant la néoformation osseuse. L’utilisation de 
nanoparticules de bioverre ternaire SiO2-CaO-P2O5 pourrait également aider à la néoformation osseuse 





CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
 L’objectif de ces travaux de thèse consistait à développer des scaffolds nanocomposites 
bioverre/polyester macroporeux par freeze-casting en vue de leur utilisation pour le traitement de 
l’ostéoradionécrose mandibulaire. Les enjeux étaient multiples pour ces scaffolds élaborés que ce soit 
en terme de comblement du défaut osseux, de leur capacité de néoformation osseuse tout en limitant 
l’infection bactérienne. Nous avons mené une étude complète du biomatériau depuis la synthèse des 
matériaux constitutifs du scaffold nanocomposite jusqu’à son évaluation biologique in vitro et in vivo 
chez l’animal, en passant par l’élaboration contrôlée de la structure poreuse par freeze-casting.  
 Dans un premier temps, des poly(D,L-lactide)s (PDLLA) de différentes masses molaires ont été 
synthétisés avec un bon contrôle de leur architecture macromoléculaire. Les polymères ont été 
synthétisés par polymérisation par ouverture de cycle en solution pour ceux de faible masse molaire 
(Mn 2 000 à 10 000 g.mol-1) et en masse pour les polymères de masse molaire plus élevée (Mn 25 000 
à 100 000 g.mol-1). En parallèle, des nanoparticules de silice et de bioverre d’environ 200 nm de 
diamètre ont été synthétisées à partir du procédé de Stöber qui a été modifié dans le cas des 
nanoparticules de bioverre. Trois synthèses ont été étudiées afin d’optimiser les paramètres 
d’intégration du calcium et du cuivre dans le réseau vitreux. Il s’est avéré que la synthèse effectuée à 
pH 12, bien qu’elle modifie la morphologie de la surface des nanoparticules, permet d’atteindre les 
taux de calcium et/ou de cuivre intégrés les plus élevés allant jusqu’à 13,5 % molaire de CaO pour les 
nanoparticules de bioverre binaire et 6,2 % molaire de CaO et 4,2 % molaire de CuO pour les 
nanoparticules ternaires. Ces concentrations sont supérieures à celles décrites dans la littérature pour 
des compositions initiales en oxydes identiques. Cependant, il s’est avéré que la présence de cuivre 
entraîne la formation de précipités de CuO à la surface des nanoparticules après calcination. 
L’intégration du cuivre dans le réseau vitreux a été finement caractérisée par spectroscopie RMN 29Si 
en phase solide, ce qui n’avait jamais été réalisé à notre connaissance. 
 La seconde étape consistait à développer un protocole de greffage des chaînes de PDLLA de 
faible masse molaire à la surface des nanoparticules. Ce greffage a pour but d’améliorer la répartition 
des nanoparticules dans la matrice polymère grâce à la formation d’interactions covalentes en utilisant 
le concept de « Bricks and Mortar ». Des PDLLA fonctionnalisés ont ainsi été synthétisés en deux étapes 
en utilisant une nouvelle stratégie. Les chaînes de PDLLA-OH ont dans un premier temps été 
fonctionnalisées avec un groupement terminal acide carboxylique par réaction avec de l’anhydride 
succinique, puis ce groupement terminal a été activé avec le N-hydroxysuccinimide en présence de 
DCC. La caractérisation des chaînes fonctionnalisées présente des taux de fonctionnalisation élevés 
(> 90 %). Ces polyesters fonctionnalisés en bout de chaine ont ensuite été greffés par la méthode 
« grafting to » d’abord à la surface des nanoparticules de silice, puis sur les nanoparticules de bioverre.  
Les nanoparticules de bioverre les plus prometteuses ont ainsi pu être greffées avec des PDLLA de 
différentes masses molaires (5 200 et 10 000 g.mol-1). La caractérisation des nanoparticules greffées 
et notamment la quantification du greffage par une double approche a permis de valider le protocole 
conçu, menant à une densité de greffage entre 0,16 ± 0,02 et 0,22 ± 0,02 chaîne de PDLLA/nm², plus 
élevée que celles détaillées dans la littérature pour la méthode « grafting to ». 
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 Les nanoparticules de bioverre binaire greffées ont ensuite été utilisées pour la mise en forme 
des scaffolds nanocomposites. Après une étude préliminaire sur l’intérêt de la solidification orientée 
avec le dispositif de freeze-casting n°1 (-160 °C), l’évaluation de l’influence des paramètres de 
formulation lors de l’élaboration des scaffolds nanocomposites a permis d’optimiser la composition de 
la suspension et les conditions de sa préparation. Il a ainsi été montré que, pour des conditions de 
préparation identiques, avec un taux de charge en nanoparticules greffées de 49 % m/m tot. solide et 
une concentration de PDLLA de 2,5 % m/V dans du DMC, les nanoparticules de bioverre binaire 
greffées avec les chaînes de polymères ayant la plus grande masse molaire (10 000 g.mol-1) 
présentaient la répartition la plus homogène dans la matrice polymère et les meilleures propriétés 
mécaniques. A composition identique (nanoparticules greffées avec des chaînes fonctionnalisées de 
PDLLA de 10 000 g.mol-1), les scaffolds nanocomposites mis en forme à deux températures de 
solidification différentes, -160 °C avec le dispositif n°1 et -10 °C avec le dispositif n°2, présentent des 
structures poreuses et des propriétés mécaniques différentes. En effet, les scaffolds élaborés avec le 
dispositif n°1 présentent une porosité bimodale avec des tailles de pores d’environ 40 x 100 µm pour 
la porosité cellulaire et d’environ 100 µm de diamètre pour la porosité tubulaire. Ceux élaborés avec 
le dispositif n°2 (-10 °C) possèdent une porosité monomodale plus grande avec des longueurs de pores 
dépassant 250 µm. Cependant, les scaffolds avec la plus grande porosité présentent des propriétés 
mécaniques plus faibles, mais vraisemblablement suffisante pour supporter la néoformation osseuse 
en site non porteur ainsi que la manipulation et la découpe par le chirurgien avant et lors de 
l’implantation.  
La caractérisation des scaffolds après stérilisation par rayonnement γ a montré, comme décrit 
dans la littérature, une importante diminution de la masse molaire des chaînes de PDLLA. Cependant, 
nous avons montré que cela n’affecte que faiblement les propriétés mécaniques des scaffolds. Par 
ailleurs, l’étude de l’évolution des scaffolds nanocomposites dans un milieu aqueux tamponné a 
permis de mieux comprendre les mécanismes de dégradation mis en jeu et l’impact de la porosité sur 
ces derniers. Ils ont montré qu’après 28 jours les scaffolds ne se sont que faiblement dégradés et la 
dissolution des nanoparticules de bioverre binaire a permis la libération d’ions silicium et calcium dans 
le milieu, impliqués dans les processus de néoformation osseuse. Cependant les temps de dégradation 
in vitro ne sont souvent pas transposables à ceux observés in vivo, et dans cette étude l’impact de la 
stérilisation n’est pas pris en compte. 
 Enfin, l’évaluation des propriétés biologiques a été effectuée sur des scaffolds mis en forme 
avec le dispositif de freeze-casting n°2 à -10°C et contenant les nanoparticules de bioverre binaire et 
ternaire présentant la meilleure intégration de calcium et/ou de cuivre. Les essais de cytotoxicité en 
contact direct ont montré que seuls les scaffolds contenant les nanoparticules de bioverre ternaire 
étaient cytotoxiques. Cependant les tests antibactériens n’ont montré aucun effet sur les souches 
Escherichia coli et Staphylococcus aureus. Il est possible que la présence de cristaux d’oxyde de cuivre 
à la surface des nanoparticules et la rugosité résultante dégrade les parois des cellules provoquant un 
effet cytotoxique. Concernant, les essais antibactériens, le mécanisme attendu est étroitement lié à la 
présence d’ions Cu2+ entraînant la production d’espèces réactives de l’oxygène. L’absence d’effet peut 
être expliqué par une trop faible concentration d’ions Cu2+ libérés dans la suspension bactérienne. De 
plus, très peu de tests antibactériens sur des matériaux poreux ont été décrits dans la littérature, il est 
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probable que les essais réalisés ne soient pas totalement adaptés aux structures poreuses évaluées. 
Concernant les essais in vitro effectués avec les scaffolds contenant les nanoparticules de bioverre 
binaire, malgré des taux de survie de 100 % prouvant la bonne intégration du biomatériau, les résultats 
préliminaires obtenus ne montrent pas de néoformation osseuse après 18 semaines d’implantation 
dans la calvaria chez le rat. Ces résultats préliminaires ont ainsi permis d’affiner les spécifications du 
scaffold « idéal » pour le traitement de l’ostéoradionécrose mandibulaire. 
 Les perspectives de ces travaux sont multiples. Concernant la synthèse des constituants, il s’est 
avéré que la synthèse des nanoparticules de bioverre ternaire contenant du cuivre n’était pas 
totalement optimisée. Il serait intéressant d’améliorer l’intégration du cuivre lors de la synthèse des 
nanoparticules de bioverre afin de s’affranchir de la formation de CuO voire de synthétiser des 
nanoparticules de bioverre SiO2-CaO-P2O5 dopées avec du cuivre afin d’améliorer leur bioactivité par 
libération d’ions phosphate tout en conservant un effet antibactérien et angiogénique. Concernant les 
propriétés antibactériennes, si, malgré l’optimisation des synthèses de nanoparticules de bioverre 
contenant du cuivre l’effet n’est pas suffisant, nous pourrions envisager l’intégration de molécules 
organiques antibactériennes ou de polymères cationiques aux chaînes de PDLLA. Par ailleurs, malgré 
une distribution homogène dans la matrice à l’échelle macroscopique, les nanoparticules greffées 
tendent à former des agglomérats. Ainsi, il paraît intéressant de mieux caractériser ces systèmes à 
l’échelle nanoscopique afin de comprendre les interactions en jeu lors de la mise en suspension des 
nanoparticules greffées dans la matrice polymère. De même, au vu des résultats obtenus par Chevigny 
et al. [395,396], le greffage de chaînes de PDLLA plus longues ou l’utilisation de chaines plus courtes 
dans la matrice polymère pourrait permettre d’obtenir des interactions plus fortes entre la couronne 
de polymère et les chaînes libres. Nous pouvons supposer que, si les chaînes greffées sont assez 
longues pour interagir entre-elles d’une particule à l’autre, l’utilisation de polymère libre ne soit plus 
nécessaire. Cela permettrait ainsi d’augmenter le taux de charge et probablement d’améliorer les 
propriétés mécaniques des scaffolds. Enfin, du point de vue des résultats préliminaires in vivo, les 
scaffolds ne permettent pas d’induire une néoformation osseuse après 18 semaines d’implantation. 
Un effet dose semble avoir lieu à cause de la trop faible quantité de matière implantée (biomatériau 
avec une porosité autour de 93 %). Pour pallier à ces limitations, il serait intéressant d’élaborer des 
scaffolds avec un taux de charge plus élevé afin d’augmenter la bioactivité et d’augmenter l’épaisseur 
des murs, en optimisant à la fois la concentration de polymère et la température de solidification, et 
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I. Annexes des chapitres 
 
Figure A.1. Diffractogrammes des RX des différentes nanoparticules de bioverres élaborées, après lyophilisation 
et avant calcination. Fiche n°75-1779 pour le Cu2(OH)3(NO3), fiche n°05-0586 pour le CaCO3 et fiche n°51-0271 
pour le Cu(NH3)4(NO3)2. 
 
Figure A.2. Spectres FTIR des NpSi, des NpSi_calcinées et des nanoparticules de bioverre. Zoom sur le domaine 
1050 – 950 cm-1. 
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Figure A.3. Histogrammes des distributions de taille des pores obtenus par analyse d’image pour les scaffolds 
SNC5.2K-d1. A) distribution des diamètres pour la macroporosité tubulaire, B) distribution des longueurs et C) 
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Figure A.4. Histogrammes des distributions de taille des pores obtenus par analyse d’image pour les scaffolds 
SNC10K-d1. A) distribution des diamètres de la macroporosité tubulaire, B) distribution des longueurs et C) 
distribution des largeurs pour la macroporosité cellulaire. 
 
Figure A.5. Histogrammes des distributions de taille des pores obtenus par analyse d’image pour les scaffolds 









Figure A.6. Certificat de stérilisation des scaffolds par rayonnement . 
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Tableau A.1. Caractéristiques de la structure poreuse des SPDLLA-d2, déterminées par analyse d’image à partir 
des images MEB de la coupe médiane. 
 SPDLLA-d2 
Porosité surfacique (%) 87 ± 1 
Longueur macroporosité cellulaire (µm) 
Gamme 
Lm ± σ 
 
302 – 738 
480 ± 36 
Largeur macroporosité cellulaire (µm) 
Gamme 
lm ± σ 
 
59 – 142 
89 ± 21 
 
 
Figure A.7. Image MEB de la coupe médiane du SPDLLA-d2. 
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II. Matériels et méthodes 
1. Produits utilisés 
Le D,L-lactide, la 4-diméthylaminopyridine (DMAP), l’octoate d’étain (Sn(Oct)2), le 
N-N’-dicyclohexylcarbodiimide (DCC), l’anhydride succinique (SA), le N-hydroxysuccinimide (NHS), 
l’orthosilicate de tétraéthyle (TEOS), la solution d’hydroxyde d’ammonium (28-30 % basis), 
3-aminopropyltriethoxysilane (APTES), le méthanol, l’éthanol, le 1,4-dioxane, l’acétone, l’acétonitrile, 
le n-heptane, l’acétate d’éthyle, le chloroforme, le dichlorométhane (DCM), le carbonate de diméthyle 
(DMC),  l’acide chlorhydrique, le nitrate de calcium tétrahydraté (Ca(NO3)2, 4 H2O), le nitrate de cuivre 
trihydraté (Cu(NO3)2, 3 H2O) et les membranes de dialyse pré-humidifiées (1 kD) ont été utilisés pour 
les différentes synthèses et caractérisations. Le dichlorométhane, le toluène et le 
N-N’-diméthylformamide (DMF) ont été séchés sur hydrure de calcium pendant 24 heures puis distillés 
avant utilisation. L’alcool benzylique et la triéthylamine ont été séchés sur hydroxyde de potassium 
pendant 24 heures puis distillés avant utilisation. L’eau ultra-pure avec une résistivité de 18,2 MΩ.cm 
a été produite par un système d’eau Milipore Mili-Q. 
2. Protocoles de synthèse et de greffage 
2.1. Synthèse des poly(D,L-lactide) 
2.1.1. Synthèse de PDLLA-OH par ROP en solution 
 
Schéma B.1. Synthèse type du PDLLA-OH. 
Typiquement pour la synthèse de PDLLA-OH (Schéma B.) de masse molaire théorique Mn 
2 200 g.mol-1, le D,L-lactide (5 g, 34,7 mmol, 15 éq), l’octoate d’étain (94 mg, 0,23 mmol, 0,1 éq), 
l’alcool benzylique (250 mg, 2,31 mmol, 1 éq) et le toluène distillé (10 mL) ont été mis dans un tube de 
Schlenk sec fermé avec un septum. La solution a été dégazée par trois cycles de gel-dégel, puis le tube 
a été placé sous argon dans un bain d’huile à 80 °C sous agitation pendant toute une nuit. La réaction 
a été quenchée par l’ajout de quelques gouttes d’une solution 1 N d’acide chlorhydrique dans du 
méthanol. Après refroidissement, la solution a été précipitée dans du n-heptane froid, le polymère 
précipité a été récupéré par filtration et séché sous vide. Après séchage, 4,7 g de PDLLA-OH ont été 
obtenus (rendement 94 %). Pour les autres polymères synthétisés, le même protocole a été suivi en 
adaptant la quantité de D,L-lactide à la masse molaire recherchée.  
Mn,CES = 3 000 g.mol-1, Ð = 1,16. Mn,RMN = 2 400 g.mol-1.  
RMN 1H (300 MHz, CDCl3, δ (ppm)) : 7,3 (m, C6H5) ; 5,11 (m, CH-CH3) ; 4,33 (q, (CH3)CH-OH) ; 1,52 (m, 
CH-CH3). 
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2.1.2. Synthèse de PDLLA par ROP en masse 
Typiquement pour la synthèse de PDLLA-OH de masse molaire théorique de 25 000 g.mol-1, le 
D,L-lactide (100 g, 694,4 mmol, 175 éq), l’octoate d’étain (161 mg, 0,40 mmol, 0,1 éq), l’alcool 
benzylique (429 mg, 3,97 mmol, 1 éq) ont été introduits dans un ballon à sceller. Plusieurs cycles 
argon/vide ont été effectués avant de sceller le ballon. La polymérisation a été effectuée dans une 
étuve à polymériser à 130 °C sous agitation constante pendant 2 jours. Le mélange a été dissoute dans 
du DCM puis précipitée dans de l’éthanol froid. Le polymère récupéré a été séché sous vide pendant 5 
jours. Après séchage, 92 g de PDLLA-OH ont été obtenus (rendement 92 %). Mn,CES = 40 000 g.mol-1, 
Ð = 1,74. 
RMN 1H (300 MHz, CDCl3, δ (ppm)) : 7,3 (m, C6H5) ; 5,11 (m, CH-CH3) ; 4,33 (q, (CH3)CH-OH) ; 1,52 (m, 
CH-CH3). 
2.2. Synthèse des nanoparticules inorganiques 
2.2.1. Synthèse des nanoparticules de silice 
La synthèse des nanoparticules de silice par voie sol-gel a été effectuée selon le procédé de Stöber 
[266]. La réaction a été effectuée avec une concentration initiale en eau ultra-pure de 6 M, en solution 
d’hydroxyde d’ammonium de 0,28 M et en TEOS de 0,28 M. Typiquement, pour synthétiser 
théoriquement 2 g de nanoparticules de silice, l’eau (10,8 mL, 0,60 mol) et la solution d’hydroxyde 
d’ammonium (28-30% basis) (3,9 mL, 0,11 mol) ont été mélangées avec 100 mL d’éthanol absolu 
pendant 15 minutes. Puis, le TEOS (6,25 mL, 0,028 mol) a été ajouté d’un coup et rapidement dans la 
solution sous agitation. La suspension a été ensuite agitée à température ambiante pendant 17 heures, 
puis les nanoparticules ont été séparées par centrifugation (15 minutes à 4 000 rpm, HERAUS 
MEGAFUGE 40R, rotor ub TX10000). Enfin le culot a été congelé à l’azote liquide puis lyophilisé pendant 
3 jours (T = -80 °C, p = 0,120 mbar, lyophilisateur Alpha 2-4 LD, Bioblock Scientific). Environ 1,7 g de 
nanoparticules de silice ont été obtenus.  
2.2.2. Synthèse des nanoparticules de bioverre 
La synthèse des nanoparticules de bioverre a été effectuée à partir d’un procédé de Stöber modifié 
inspirée du protocole présenté par Greasley et al. [279]. Dans un premier temps des nanoparticules de 
silice ont été synthétisées en suivant un protocole proche de celui décrit précédemment. La quantité 
théorique synthétisée de nanoparticules de silice a été augmentée à 30 g mais les concentrations de 
réactifs sont identiques. L 'éthanol (1,3 L), l’eau et l’hydroxyde d’ammonium ont été mélangés pendant 
30 minutes avant d’ajouter le TEOS préalablement dilué dans 200 mL d’éthanol. Après avoir récupéré 
le culot par centrifugation, la quantité voulue de nanoparticules de silice a été directement dispersée 
par sonde ultrason (15 minutes à 60 %, BIOBLOCK SCIENTIFIC Vibracell 75115, 500 W) dans 100 mL 
d’eau ultrapure.  
- Puis, pour les voies de synthèse S1 et S2, les quantités voulues de nitrate de calcium et/ou 
de cuivre (en fonction des quantités théoriques molaires de CaO et /ou CuO recherchées), 




L’agitation a été maintenue pendant 45 minutes pour la voie de synthèse S1 et 90 minutes 
pour la voie de synthèse S2. 
- Pour la voie de synthèse S3, le pH a d’abord été ajusté autour de 12 en ajoutant de 
l’hydroxyde d’ammonium avant d’ajouter les quantités de nitrate de calcium et/ou de 
cuivre (déterminées en fonction des compositions théoriques) préalablement diluées dans 
50 mL d’eau. L’agitation a été maintenue pendant 90 minutes.  
Les suspensions ont ensuite été centrifugées (15 minutes, 4 000 rpm) pour récupérer les culots de 
nanoparticules, ces derniers ont été congelés à l’azote liquide puis lyophilisés (T = -80 °C, 
p = 0,120 mbar) pendant 3 jours. Enfin, les poudres obtenues ont été calcinées sous balayage d’air 
dans un four tubulaire à 680 °C avec une rampe de montée en température de 3 °C/min et un plateau 
de 3 heures à 680 °C. 
2.3. Greffage des nanoparticules inorganiques avec des chaînes de 
poly(D,L-lactide) fonctionnalisées 
2.3.1. Synthèse du ω-carboxy-poly(D,L-lactide) par fonctionnalisation avec 
l’anhydride succinique 
Essai de fonctionnalisation F1 selon Lee et al. [381]. 
 
Schéma B.2. Schéma de fonctionnalisation du PDLLA-OH avec l’anhydride succinique selon Lee et al. [381]. 
Typiquement, le PDLLA2.2K-OH (Mn = 2 200 g.mol-1, 2 g, 0,91 mmol, 1 éq), l’anhydride succinique 
(136 mg, 1,36 mmol, 1,5 éq) et la DMAP (11 mg, 0,09 mmol, 0,1 éq) ont été dissouss dans 25 mL de 
1,4-dioxane, puis la TEA a été ajoutée à la solution (138 mg, 1,36 mmol, 1,5 éq). La fonctionnalisation 
est réalisée sous agitation pendant 15 heures à température ambiante. Le polymère a été récupéré 
par évaporation du solvant puis il a été dissout dans du chloroforme. Il a été purifié par 3 extractions 
liquide/liquide avec 50 mL d’eau (P1). La phase organique a finalement été séchée sur sulfate de 
magnésium, puis le chloroforme a été évaporé sous pression réduite et le polymère séché sous vide. 
La masse finale de produit récupéré a été de 1,07 g (0,47 mmol, rendement de 53 %). 
Autres essais de fonctionnalisation 
Les autres réactions de fonctionnalisation ont été réalisées selon un protocole similaire à celui 
décrit précédemment, les paramètres de réaction tels que les compositions initiales, le solvant, la 
température et le temps de réaction mais aussi la technique de purification sont reportés dans le 
Tableau B.1. Pour les réactions effectuées en température, un réfrigérant et une garde à chlorure ont 
été utilisés. Les purifications étudiées sont les suivantes :  
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- P1 : Dissolution du polymère dans du chloroforme, extraction liquide/liquide avec 50 mL d’eau 
(x3). 
- P2 : Dissolution du polymère dans du dichlorométhane, extraction liquide/liquide avec 50 mL 
d’eau (x3). 
- P3 : Dissolution du polymère dans du dichlorométhane, extraction liquide/liquide avec 50 mL 
d’eau saturée en NaCl (x3). 
Tableau B.1. Optimisation des paramètres de la synthèse du PDLLA2.2K-COOH. La technique de purification 












   °C H  % % 
F1 1/1,5/1,5 Dioxane TA 15 P1 60 53 
F2.1 1/1,5/1,5 THF TA 24 P2 56 43 
F2.2 1/1,5/1,5 THF 80 24 P2 33 45 
F3.1 1/2/2 Dioxane 100 48 P2 73 69 
F3.2 1/10/10 Dioxane 100 48 P3 98 70 
a [PDLLA2.2K-OH]0 = 36,4 mmol.L-1 et [DMAP]0 = 0,1 x [PDLLA-OH]0 = 3,64 mmol.L-1. b Déterminé par RMN 1H dans 
du CDCl3. 
Le protocole F3.2 s’est avéré être le plus efficace ; il a ainsi été appliqué à des polymères de 
différentes masses molaires. Le protocole F3.2 a mené à des PDLLA2.2K-COO-NHS de masse molaire 
Mn,CES = 3 050 g.mol-1, Ð = 1,15. 
RMN 1H (300 MHz, CDCl3, δ (ppm)) : 7,3 (m, C6H5) ; 5,11 (m, CH-CH3) ; 2,68 (t, COO-CH2-CH2-COO) ; 
1,52 (d, CH-CH3). 
2.3.2. Activation du ω-carboxy-poly(D,L-lactide) avec le 
N-hydroxysuccinimide 
 
Schéma B.3. Schéma réactionnel de l’activation des PDLLA-OH avec le NHS. 
Le protocole est inspiré de celui utilisé par Coumes [382,383].  
Typiquement le PDLLA2.2K-COOH (Mn 2 200 g.mol-1) est activé avec le NHS en présence de DCC pour 
former du PDLLA2.2K-COO-NHS. 2 g de PDLLA2.2K-COOH (0,87 mmol, 1 éq) ont été dissous dans 10 mL 
de dichlorométhane sec. La solution a été refroidie à 0 °C avec un bain de glace puis le NHS a été ajouté 
lentement (200 mg, 1,74 mmol, 2éq). Puis du DCC (359 mg, 1,74 mmol, 2 éq) préalablement dissout 
dans 5 mL de dichlorométhane sec a été ajouté goutte à goutte. La réaction a été effectuée sous 
agitation à température ambiante pendant 72 heures. Le dichlorométhane a été évaporé sous pression 
réduite, puis de l’acétonitrile a été ajouté au solide obtenu et le ballon mis au congélateur pendant 6 
heures pour précipiter la dicyclohexylurea (DCU) formée. La solution a ensuite été centrifugée à froid 




une membrane (1 kD) placée dans un mélange de méthanol et d’acétone (50 : 50) sous agitation 
durant 2 jours. Le solvant a été changé deux fois par jour. Finalement le solvant a été évacué sous 
pression réduite et le polymère obtenu séché sous vide. La masse finale obtenue est de 0,7 g 
(rendement de 35 %). Mn,CES = 3 600 g.mol-1, Ð = 1,12. 
RMN 1H (300 MHz, CDCl3, δ (ppm)) : 7,3 (m, C6H5) ; 5,11 (m, CH-CH3) ; 2,98 (t, COO-CH2-CH2-COO) ; 2,83 
(m, COO-CH2-CH2-COO + CO-CH2-CH2-CO) ; 1,52 (d, CH-CH3). 
2.3.3. Modification de surface des nanoparticules inorganiques avec le 
3-aminopropyltriéthoxysilane 
 
Schéma B.4. Schéma réactionnel de la modification de surface des nanoparticules inorganiques (Np) avec 
l’APTES. 
Typiquement, 5 g de nanoparticules inorganiques ont été dispersées dans 200 mL de toluène sec 
avec une sonde à ultrason (10 minutes, 60 % amplitude) puis la suspension a été mise sous argon et 
sous agitation vigoureuse. L’APTES (1 mL/100 mg de Np ; 4,3 mmol/100 mg de Np, soit ici 5 mL) a été 
ajouté d’un coup et rapidement à la suspension sous atmosphère inerte, puis la réaction a été 
effectuée à 80 °C pendant toute une nuit. Après avoir laissé refroidir la suspension, les nanoparticules 
ont ensuite été récupérées par centrifugation (5 min, 5 000 rpm) et lavées 3 fois avec 10 mL de toluène 
sec. Enfin, les NpSi-NH2 ont été séchées sous vide à 80 °C pendant 24 heures. La quantité de 
nanoparticules aminées récupérée est de l’ordre de 4,8 g. 
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2.3.4. Greffage des chaînes de poly(D,L-lactide) fonctionnalisées sur les 
nanoparticules par la méthode « grafting to » 
 
Schéma B.5. Schéma de la réaction de greffage des chaînes de PDLLA fonctionnalisées par la méthode « grafting 
to » sur les nanoparticules inorganiques. 
Typiquement, 4 g de nanoparticules inorganiques aminées ont été dispersés dans 180 mL de DMF 
à la sonde à ultrason (10 minutes, 60 % amplitude) puis mis sous agitation forte, sous argon, dans un 
bain d’huile à 65 °C. 9,3 g de PDLLA-COO-NHS préalablement dissous dans 40 mL de DMF ont été 
ajoutés au goutte à goutte dans la suspension à travers le septum. Puis 4 mL de TEA (28,7 mmol) ont 
été additionnés à la suspension. Le ballon a été recouvert de papier aluminium afin de limiter la 
coloration des amines par la lumière, et la réaction a été effectuée pendant 24 heures à 65 °C. A la fin 
de la réaction, les nanoparticules sont récupérées par centrifugation (5 minutes, 5 000 rpm) et lavées 
2 fois avec 10 mL de toluène sec et 2 fois avec 10 mL d’acétate d’éthyle (dispersion/centrifugation) afin 
d’évacuer les chaînes de PDLLA-COO-NHS n’ayant pas réagi. Enfin les nanoparticules greffées ont été 
séchées sous vide pendant 2 jours. La quantité de poudre de nanoparticules récupérée est d’environ 
3,5 g. 
3. Techniques de caractérisation 
3.1. Caractérisation des polymères 
3.1.1. Spectroscopie par résonnance magnétique nucléaire du proton en 
phase liquide  
Les spectres RMN 1H ont été effectués à la faculté de Pharmacie de l’Université de Montpellier I 
sur un spectromètre Bruker AMX300 opérant à 300 MHz. Le chloroforme deutéré (CDCl3) a été utilisé 
comme solvant, les déplacements chimiques ont été exprimés en ppm par rapport à l’étalon inter 
tétraméthylsilane (TMS).  
3.1.2. Chromatographie d’exclusion stérique  
Les masses moléculaires moyennes (Mn) et les dispersités (Ð) des polymères synthétisés et des 
scaffolds ont été déterminées par chromatographie d’exclusion stérique (CES) avec un système 
Shimadzu Prominence (Shimadzu Corp, Kyoto, Japon). Ce système est équipé d’une colonne de garde 




300 x 7,8 mm) et d’un détecteur à indice de réfraction 20-A Shimadzu. Le solvant utilisé comme phase 
mobile est le THF à un débit de 1 mL.min-1 à 25 °C. La calibration a été effectuée avec des étalons de 
polystyrène. 
3.1.3. Spectrométrie de masse MALDI-ToF 
 Les spectres MALDI-ToF ont été obtenus avec un spectromètre de masse Bruker RapifleX équipé 
d’un laser N2 (337 nm) dans le mode « réflexion » à une tension d’accélération de 20 kV. L’analyse a 
été effectuée avec t-2-[3-(4-t-butyl-phenyl)-2-(methyl-2-propenylidene]malononitrile (DCTB) comme 
matrice et de l’iodure de sodium (NaI) pour la formation des ions. 
3.2. Caractérisation des nanoparticules inorganiques et des nanoparticules 
greffées 
3.2.1. Microscopie électronique en transmission 
Deux microscopes électroniques à transmission (MET) ont été utilisés pour la caractérisation des 
nanoparticules inorganiques et des nanoparticules greffées. Les nanoparticules ont été dispersées 
dans de l’éthanol à une concentration de 0,5 mg.mL-1 et déposées sur des grilles de cuivre (300 mesh 
copper grids) pour MET. Plusieurs zones des grilles ont été analysées.  
Une partie des images a été effectuée à la plateforme MEA (Microscopie Electronique et 
Analytique) de l’université de Montpellier, sur un MET JEOL 1200 EXII à une tension de 120 kV, par 
Franck Godiard. La deuxième partie des images a été réalisée au Centre de Microcaractérisation 
Raimond Castaing à Toulouse par Alessandro Pugliara sur MET JEOL JEM-1400 fonctionnant à 120 kV 
avec une résolution de 3.8 Å et équipé d'une source thermo-ionique à filament de tungstène et d'une 
caméra GATAN ORIUS 1000 placée en bas de la colonne. 
Les analyses d’image pour déterminer le diamètre des nanoparticules ont été effectuées sur au 
moins 50 nanoparticules à partir de plusieurs images, avec le logiciel ImageJ. Les images ont été 
converties en images 8-bits et un seuillage en niveau de gris a été réalisé pour ne garder que les 
nanoparticules. Les diamètres des nanoparticules ont été évalués en utilisant la macro « Analyze 
particles ». L’histogramme obtenu a été ajusté avec une loi log-normale afin de déterminer le diamètre 
moyen (dm) et l’écart type (σ).  
3.2.2. Diffusion dynamique de la lumière et mesure de potentiel ζ  
Les diamètres hydrodynamiques et la charge surfacique des nanoparticules inorganiques et des 
nanoparticules greffées ont été déterminés respectivement en utilisant la diffusion dynamique de la 
lumière (DDL) et la mesure du potentiel ζ sur un système Malvern Zetasizer Nano-ZS.  
Pour la caractérisation des diamètres hydrodynamiques, les mesures ont été effectuées sur les 
suspensions de nanoparticules à 0,5 mg.mL-1 dans de l’éthanol absolu, dispersées par ultrasons. Les 
diamètres hydrodynamiques (Zav ± σ) et les indices de polydispersité (PdI) ont été déterminés sur trois 
séries de mesures pour chaque échantillon. 
 
II. Matériels et méthodes 
301 
Concernant l’évaluation de la charge surfacique, les mesures de potentiel ζ ont été effectuées à 
25 °C sur les suspensions de nanoparticules dans de l’eau ultra-pure (pH ≈ 7) à 0,1 mg/mL-1 avec une 
intensité du champ de 20 V.cm-1. Le potentiel ζ moyen (ζ ± σ) a été évalué sur trois séries de 12 mesures 
pour chaque échantillon. 
Les mesures ont été réalisées dans les locaux de l’équipe IAM (Ingénierie et Architectures 
Macromoléculaires) de l’Institut Charles Gerhardt Montpellier (ICGM) à Montpellier et dans les locaux 
du Laboratoire de Génie Chimique (LGC) à Toulouse. 
3.2.3. Détermination de la surface spécifique  
La surface spécifique (SSA ± σ) des nanoparticules a été déterminée selon la méthode de 
Brunauer-Emmett-Teller (BET) monopoint basée sur l’adsorption d’azote à l’aide du dispositif 
Monosorb (Quantachrom Instruments). Trois mesures (25-50 mg) ont été réalisées pour chaque 
échantillon après un dégazage à 100 °C pendant 2 heures minimum. 
3.2.4. Dosages chimiques par spectrométrie à plasma à couplage inductif 
Le dosage chimique des éléments Ca, Cu et Si dans les nanoparticules de bioverre a été effectuée 
par spectrométrie à plasma à couplage inductif (ICP-OES, Inducely Coupled Plasma – Optic Emission 
Spectroscopy) au laboratoire GET (Géosciences Environnement Toulouse) à Toulouse par Philippe 
Besson et Carole Causserand. Les analyses ont été réalisées sur un spectromètre ICP-OES (Horiba Jobin 
Yvon Ultima2, Japon). Pour le dosage des ions composants les nanoparticules de bioverre, des perles ont 
été préalablement préparées par fusion alcaline en portant un mélange de 0,1 g d’échantillon avec 0,5 
(S1, S2) ou 2,5 g (S3) de fondant (66% tétraborate de lithium, 34% de métaborate de lithium) à 1100 °C, 
par Ludovic Menjot du Laboratoire GET. Les perles ont été récupérées puis dissoutes dans 150 mL 
d’acide nitrique 1 M. Enfin, les solutions ont été diluées afin de rentrer dans la gamme de mesure de 
l’appareil. Des solutions étalons ont été préparées avec des compositions connues en élément à doser 
et ayant pour matrice un blanc de fusion (perle de fondant) dissoutes dans l’acide nitrique 1 M. 
3.2.5. Diffraction à rayons X 
L'analyse par diffraction des rayons X sur poudre (DRX) a été effectuée sur un diffractomètre 
Bruker D8 Advance avec une anticathode en cuivre (λ (Kα1) = 1,54056 Å, λ (Kα2) = 1,54433 Å). Les 
diffractogrammes RX ont été réalisés avec un pas de 0,03° entre 10° et 60°. Les échantillons ont été 
broyés dans un mortier avant les mesures. 
3.2.6. Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier 
Les spectres infrarouges à transformée de Fourier ont été obtenus à l’aide d’un spectromètre 
Nicolet 5700 (400-4000 cm-1, 64 scans, à une résolution de 4 cm-1) en mode transmission sur de 
pastilles de KBr de 12 mm de diamètre élaborées à partir d’un mélange de 1 mg d’échantillon et 
300 mg de KBr pressé à 8 tonnes . Les aires des pics d’intérêt pour la quantification du greffage ont été 




3.2.7. Spectroscopie par résonance magnétique nucléaire en phase solide   
Pour la caractérisation des nanoparticules de silice, les analyses ont été effectuées à la PAC Chimie 
Balard (Plateforme d’Analyse Commune) de Montpellier par Philippe Gaveau. Les spectres 29Si CP-MAS 
ont été réalisés sur un spectromètre VNMRS 400 MHz VARIAN avec un aimant « Wide Bore » (9,4 T), 
une sonde T3 VARIAN et des rotors en zircone de 7,5 mm. Les échantillons ont été analysés avec un 
temps de contact de 5 ms et un temps de recyclage de 5 s avec une vitesse de rotation de 5 kHz.  
Pour la caractérisation des nanoparticules de bioverre, les analyses ont été effectuées au LCC 
(Laboratoire de Chimie de Coordination) à Toulouse par Yannick Coppel.  
Les spectres RMN MAS 1H ont été enregistrés sur un spectromètre Bruker Avance III HD 400 (9,4 
T). Les échantillons ont été placés dans des rotors en zircone de 4 mm. La vitesse de rotation autour 
de l’angle magique (MAS) a été réglée à 8 kHz. Les expériences ont été réalisées à température 
ambiante de 21°C. 
Les expériences CP MAS du noyau 29Si ont été obtenues à l’aide d’un train de 10 périodes de 
polarisation croisée d’une durée de 1.1 ms séparées par un temps de repolarisation 1H de 0.9 s. Le 
temps de recyclage a été fixé à 3 s [419].  
Les spectres 29Si MAS ont été acquis avec la séquence d’impulsions UDEFT [420] avec une variation 
des temps de recyclage (50 s, 10 s et 1 s). 
3.2.8. Analyse thermogravimétrique 
Les analyses thermogravimétriques des différents constituants ont été effectuées sur un dispositif 
Setaram (Setsys Evolution System) de 25 °C à 700 °C avec une rampe de chauffe de 5 °C/min et un 
plateau de stabilisation de 30 minutes à 25 °C. Pour la caractérisation des nanoparticules greffées, les 
analyses ont été effectuées sous argon, pour celles sur les scaffolds après les essais d’évolution dans 
le milieu TRIS, elles ont été réalisées sous air. 
3.2.9. Mélanges étalons pour la quantification de la fonctionnalisation et 
du greffage 
Afin de quantifier la modification et le greffage des nanoparticules, des courbes de corrélation 
reliant la quantité d’APTES ou de PDLLA dans un échantillon à sa perte de masse en ATG ou à l’aire des 
pics en spectroscopie IRTF ont été établies. Pour cela, deux types de mélanges mécaniques étalons ont 
été réalisés à partir des nanoparticules de silice. Afin de se rapprocher au mieux de l’état des 
nanoparticules lors du greffage, les nanoparticules de silice ont été traitées de la même manière que 
si elles avaient été greffées (suspension dans toluène pendant une nuit à 80 °C, séchage sous vide à 
80 °C pendant 24 heures, puis suspension dans du DMF pendant 24 heures à 65 °C et séchage sous 
vide). Ces nanoparticules ont été nommées NpSi-T. 
Concernant la quantification de la fonctionnalisation des nanoparticules de silice par l’APTES, cinq 
mélanges étalons ont été réalisés à partir des NpSi-T et l’APTES préalablement condensé une nuit à 
l’étuve à 60 °C. Les rapports massiques [NpSi-T]/[APTES] étudiés sont les suivants : 100/0 (NpSi-T 
seules), 70/30, 50/50, 30/70 et 0/100 (APTES seul). Avant d’effectuer les analyses ATG, les mélanges 
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étalons ont été broyés dans un mortier en agate et mis à l’étuve une nuit à 60 °C, puis à nouveau broyés 
avant l’analyse. La courbe de corrélation a été obtenue en reliant la perte de masse caractéristique de 
la chaîne carbonée de l’APTES avec la quantité molaire initialement introduite.  
Dans le cas de la quantification du greffage des nanoparticules de silice avec les chaînes de PDLLA, 
cinq mélanges étalons ont été effectués à partir des NpSi-T et de PDLLA. Les rapports massiques 
[NpSi-T]/[PDLLA] étudiés sont les suivants : 100/0 (NpSi-T seules), 70/30, 50/50, 30/70 et 0/100 (PDLLA 
seul). Après préparation des mélanges par co-broyage. Avant d’effectuer les ATG et les analyses par 
spectroscopie IRTF les mélanges ont été broyés. Les courbes de corrélation ont été obtenues en reliant, 
dans le cas de l’ATG, la perte de masse relative à la dégradation du PDLLA, et dans le cas des IRTF, le 
rapport des aires étudiées, à la quantité molaire initiale de PDLLA présent dans les mélanges étalons. 
3.3. Caractérisation des scaffolds 
3.3.1. Mesure de la densité 
Les densités ont été évaluées en mesurant précisément les dimensions des scaffolds (moyenne 
sur 3 mesures par dimension) et en les pesant. 
3.3.2. Microscopie électronique à balayage 
Les images ont été acquises sur un microscope électronique MEB FEI Quanta 450 à une tension 
d’accélération de 12,5 kV, un spot de 5, une distance de travail de 10 mm et une pression partielle en 
vapeur d’eau de 130 Pa permettant d’observer les échantillons sans les détériorer et sans avoir recours 
à l’étape de métallisation. Les observations ont été effectuées à la fois en mode électrons secondaires 
et en mode électrons rétrodiffusés. Les scaffolds ont été découpés selon différentes orientation au 
scalpel et fixés sur des plots d’observation à l’aide d’un ruban adhésif carbone double face. 
La porosité surfacique et les dimensions des pores et des murs ont été déterminées par analyse 
des images de 3 coupes médianes par échantillon à l’aide du logiciel ImageJ, après transformation des 
images en 8-bits monochrome et seuillage des niveaux de gris. La porosité surfacique a été calculée en 
utilisant la macro BoneJ et les dimensions des pores et murs ont été mesurées manuellement sur 
minimum 10 pores/murs après avoir fait ressortir les bords (« Find edges »). Pour la macroporosité 
tubulaire, deux diamètres ont été mesurés pour chaque pore étudié, puis une moyenne a été calculée. 
3.3.3. Essais de compression uniaxiale 
Les essais de compression uniaxiale ont été effectués sur une machine d’essais mécaniques MTS 
Criterion Model 42 équipée d’une cellule de force de 2 kN . Afin de s’affranchir des irrégularités de 
l’état de surface des échantillons, une précontrainte (-2 N pour les scaffolds nanocomposites ou -3 N 
pour les scaffolds polymères) a été appliquée aux échantillons avant de débuter l’essai en 
compression. L’essai a été soit stoppé manuellement avant l’endommagement dans le cas des 
scaffolds polymères, soit réalisé jusqu’à atteindre une force de compression de -20 N dans le cas des 
scaffolds nanocomposites. La vitesse de traverse a été fixée à 0,085 mm/s. Les échantillons ont été 




l’élaboration) vers le bas. Les valeurs des modules d’élasticité en compression sont déterminées en 
calculant la pente du domaine élastique. Les dimensions des scaffolds ont été mesurées 24 heures ou 
5 jours après l’essai de compression afin d’estimer leur capacité de récupération en épaisseur. 
3.3.4. Micro-tomographie aux rayons X  
Les images obtenues par micro-tomographie aux rayons X ont été effectuées sur un GE/Phoenix 
Nanotom 180 de la Fédération Française de Recherche FERMaT (FR3089) basé à Toulouse. Un faisceau 
de rayons X conique de 80 keV a été utilisé pour produire 1440 images au fur et à mesure que 
l’échantillon effectue une rotation de 360 °C (1,7 µm/voxel). Le volume de l’échantillon a été 
reconstruit par superposition des images grâce aux logiciels Datos X (Pheonix X-ray system) and VG 
Studio Max (Volume Graphic GmbH,Germany). L’acquisition a été réalisée avec la cible tungstène, en 
mode 0 avec une tension de 60 kV et une intensité de 260 µA. Les échantillons étaient placés à 70 mm 
de la cible RX et à 350 mm du détecteur. Le grandissement était de 5 avec une taille de voxel de 10 µm. 
3.4. Essais biologiques in vitro 
3.4.1. Essais de cytotoxicité 
La cytotoxicité des scaffolds a été évaluée par test en contact direct selon les recommandations 
de la norme ISO 10993. Les essais ont été effectués sur des cultures de fibroblastes murins L929 (ECACC 
85011425). Les cellules ont été ensemencées à une concentration de 6.104 cellules par puits dans une 
plaque 24 puits dans du milieu DMEM (Dulbecco’s Modified Eagle Medium, Sigma, D6546) contenant 
5% de sérum de veau fœtal (FBS, Gibco, 11573397), 2 mM L-glutamine (Gibco, 11574466) et 4 % de 
péniciline/streptomicine (Sigma, P0781). La plaque a été placée à l’étuve à 37 °C 5% CO2 pour la nuit 
afin de permettre l’adhésion des cellules.  
Plusieurs contrôles ont été utilisés :  
- Un contrôle cellulaire : cellules en présence de milieu de culture uniquement (TCPS : 
Polystyrène traité pour la culture cellulaire) 
- Un matériau contrôle négatif (C-) : cellules mises en contact de RM-C Polyéthylène haute 
densité (lot C161, Hatano Research Institute) 
- Un matériau contrôle positif (C+) : cellules mises en contact de RM-B Polyuréthane 
Dibutyldithiocarbamate de zinc (lot B173K, Hatano Research Institute) 
Les scaffolds ainsi que les matériaux contrôles ont été découpés au scalpel en morceaux de 
4 x 5 mm sous hotte à flux laminaire et en condition aseptique de telle sorte que la surface de contact 
corresponde à 1/10ème de la surface des puits (190 mm²). 
Le milieu de culture cellulaire a été renouvelé et les scaffolds et matériaux contrôles ont été 
déposés dans les puits (n = 3). Des puits ont été gardés comme contrôles cellulaires (TCPS). La plaque 
a ensuite été placée à l’étuve à 37°C 5% CO2 pendant 48 heures. Après incubation, l’effet des matériaux 
sur la viabilité cellulaire a été évalué en utilisant le test PrestoBlue® (Invitrogen P50201, lot 2119427) 
en mesurant la capacité des cellules à réduire la résazurine en résorufine lors du procédé de respiration 
cellulaire, passant d’un composé bleu non fluorescent à un composé rosé, fortement fluorescent dans 
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le rouge. Pour cela, le milieu des puits a été aspiré puis 500 µL de PrestoBlue® ont été déposés dans 
chaque puits. Après 30 minutes d’incubation à 37°C, deux prélèvements de 200 µL ont été effectués 
par puits et déposés dans une plaque noire de 96 puits. La viabilité des cellules a été déterminée par 
mesure de la fluorescence à des longueurs d’onde d’excitation de 558 nm et d’émission de 593 nm à 
l’aide d’un lecteur de microplaques CLARIOstar® (BMG LABTECH). Le pourcentage de viabilité cellulaire 
a été déterminé en suivant l’Équation B.1. 
𝑣𝑖𝑎𝑏𝑖𝑙𝑖𝑡é 𝑐𝑒𝑙𝑙𝑢𝑙𝑎𝑖𝑟𝑒 (%) =  
𝑆𝑖𝑔𝑛𝑎𝑙 𝑑𝑒 𝑓𝑙𝑢𝑜𝑟𝑒𝑠𝑐𝑒𝑛𝑐𝑒 𝑙𝑖é 𝑎𝑢 𝑚𝑎𝑡é𝑟𝑖𝑎𝑢𝑥
𝑆𝑖𝑔𝑛𝑎𝑙 𝑑𝑒 𝑓𝑙𝑢𝑜𝑟𝑒𝑠𝑐𝑒𝑛𝑐𝑒 𝑑𝑢 𝑇𝐶𝑃𝑆




3.4.2. Tests bactériologiques in vitro 
Les tests antibactériens ont été effectués sur deux souches bactériennes : Escherichia coli (ATCC 
8739) et Staphylococcus aureus (ATCC 6538). Les souches conservées dans du glycérol à -80 °C ont été 
décongelées puis déposées sur de la gélose en milieu TSA (Tryptic Soy Agar) et incubées à 37 °C.  
Toutes les boîtes de pétri ont été préparées à l’avance avec du milieu TSA (Difco, BD 236950 lot 
8312979) à 40 g.L-1 et stérilisées. 
Pour chaque souche, une colonie a été prélevée de la gélose et mise en suspension dans un 
bouillon tryptone-sel puis la suspension a été dosée par spectrométrie afin d’estimer la concentration 
en UFC (unités formant colonies) par mL. Plusieurs dilutions sont préparées et déposées dans des 
boîtes de pétri pour déterminer la dilution permettant d’obtenir un inoculum à 108 UFC.mL-1.  
Test 1 : Potentiel antibactérien par diffusion sur gélose 
Ce test consiste à évaluer l’effet bactériostatique par diffusion en milieu gélosé. Le protocole est 
inspiré de celui décrit par Wu et al. [413]. Les souches bactériennes ont été étalées sur gélose 
Mueller-Hinton dans des boîtes de pétri carrées (120 mm de côté) à une concentration de 106 
UFC.mL-1, puis les morceaux de scaffolds d’environ 5 mg ont été déposés sur la gélose et incubés 24 
heures à 37 °C. L’effet bactériostatique est déterminé en mesurant le diamètre d’inhibition provoqué 
par l’action de l’agent antibactérien sur les colonies bactériennes. 
Test 2 : Potentiel antibactérien en solution à 37 °C 
Test 2a : 
Ce test a été effectué en immergeant un morceau de scaffold d’environ 8 mg dans un tube 
contenant 5 mL de BTS, une inoculation de 100 µL d’une suspension bactérienne à une concentration 
d’environ 106 UFC.mL-1 a été ajoutée pour chaque souche bactérienne. Les tubes sont mis à incuber 
sous agitation à 37 °C pendant 24 heures. Après la période d’incubation, 100 µL de chaque tube et 
pour chaque souche bactérienne ont été prélevés et dilués par 1/106 avec du tryptone-sel puis 100 µL 
de la dilution ont été ensemencés sur des géloses. Les géloses ont été incubées 24 heures à 37 °C afin 
de laisser croître les colonies bactériennes et ces dernières ont été comptées afin d’estimer la 




contenant pas de scaffold sert de contrôle à la croissance bactérienne, il est traité de la même manière 
que les autres tubes.  
Test 2b : 
Ce test a été réalisé sur le même principe qu’expliqué ci-dessus mais en réduisant le volume de 
solution utilisé. Pour chaque type de scaffold et chaque souche bactérienne, des morceaux d’environ 
5 mg ont été déposés au fond de puits d’une plaque 48 puits. A ces puits ont été ajoutés 100 µL d’une 
suspension bactérienne dans du BTS à une concentration de 104 UFC.mL-1 et 900 µL de BTS. Les plaques 
ont été mises à incuber 3 jours à 37 °C. Le travail en plaque n’a pas permis d’assurer une agitation. Au 
bout de 3 jours, 50 µL de suspension ont été prélevés et dilués. Des géloses ont été ensemencées avec 
des dilutions par 1/102 et au 1/104 et incubées 24 heures à 37 °C dans le but de dénombrer les colonies 
pour évaluer la concentration d’UFC dans la suspension après 3 jours d’incubation. Pour chaque 
souche, un tube ne contenant pas de scaffold sert de contrôle à la croissance bactérienne, il est traité 
de la même manière que les autres tubes. 
Test 3 :  Cinétique de l’effet antibactérien à 4 °C  
Ce test a pour but d’évaluer l’effet bactéricide des scaffolds. Des morceaux de scaffold d’environ 
8 mg ont été déposés dans des tubes contenant 5 mL de BTS, une inoculation de 100 µL d’une 
suspension de bactéries à une concentration d’environ 106 UFC.mL-1 a été ajoutée pour chaque souche 
bactérienne. Les tubes sont mis à incuber sous agitation à 4 °C. Après les trois temps d’intérêt (1, 3 et 
7 jours), 100 µL de suspension bactérienne ont été prélevés puis dilués par 1/104 dans du tryptone- sel. 
100 µL des suspensions ont été ensemencés sur gélose à chaque temps puis incubés 24 heures à 37 °C. 
Enfin, le nombre de colonies ayant poussé sur les géloses ont été comptées pour évaluer la 
concentration d’UFC dans la suspension correspondante. Pour chaque souche, un tube ne contenant 
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RÉSUMÉ   
L’ostéoradionécrose mandibulaire est l’une des principales complications du traitement des cancers de la cavité buccale et de 
l’oropharynx par radiothérapie, avec une incidence de 5 à 10%. La symptomatologie est multiple (douleurs, expositions osseuses, 
fractures, infections bactériennes, etc…) et détériore considérablement la qualité de vie des patients. S’il existe des traitements 
conservateurs pour les ostéoradionécroses mandibulaires peu étendues, les cas les plus sévères nécessitent le recours à des chirurgies 
lourdes avec si possible une reconstruction. Pour améliorer la prise en charge des patients, il semble nécessaire de développer des 
biomatériaux pour le traitement de défauts osseux critiques induits par l’ostéoradionécrose mandibulaire. L’objectif de cette thèse est 
d’élaborer des scaffolds composites macroporeux permettant le comblement osseux de la zone nécrosée tout en servant de support à la 
néoformation osseuse et possédant des propriétés angiogéniques et antibactériennes. Pour répondre à ces spécificités notre travail s’est 
orienté vers l’élaboration de scaffolds nanocomposites par freeze-casting, basés sur le concept de « Bricks and Mortar », et composés 
de nanoparticules de bioverre (SiO2-CaO) dopées en cuivre greffées en surface avec des chaînes de poly(D,L-lactide) (bricks) et de 
chaînes de poly(D,L-lactide) libres (mortar) servant de liant. Le couplage du concept de « Bricks and Mortar » au procédé de freeze-
casting a pour but de limiter la sédimentation et l’agglomération des nanoparticules greffées lors de la mise en forme du biomatériau 
via l’enchevêtrement des chaînes et la création de liaisons non-covalentes entre les chaînes libres et celles des nanoparticules greffées. 
Dans un premier temps, ces travaux de thèse se sont centrés sur la synthèse et à la caractérisation de poly(D,L-lactide)s de différentes 
masses molaires par polymérisation par ouverture de cycle et de nanoparticules de bioverre binaires (SiO2-CaO) dopées ou non avec 
du cuivre par voie sol-gel (chimie douce) selon le procédé de Stöber. Puis, afin d’obtenir des nanocomposites bioverre/polyester, un 
protocole de greffage des chaînes de polymères à la surface des nanoparticules inorganiques par la méthode « grafting to » a été 
développé. Ce dernier repose sur la fonctionnalisation à façon des chaînes de poly(D,L-lactide) et de la surface des nanoparticules de 
manière complémentaire afin de permettre la formation d’une liaison covalente entre les deux constituants. 
Les nanocomposites ainsi élaborés ont ensuite été mis en forme par freeze-casting, menant à des scaffolds macroporeux. Deux 
dispositifs de freeze-casting ont été développés au cours de ces travaux de recherche, permettant un contrôle précis de la température 
de mise en forme. Les paramètres « formulation » et « procédés » ont été optimisés, puis deux températures ont été choisies pour la 
suite des études. Les scaffolds élaborés possèdent une macroporosité orientée, bimodale et interconnectée ainsi que des propriétés 
mécaniques suffisantes pour supporter la manipulation par les chirurgiens et la néoformation osseuse. 
Enfin, les propriétés biologiques des scaffolds macroporeux les plus prometteurs (composition, porosité et propriétés mécaniques) 
ont été évaluées in vitro (dégradation en solution aqueuse, cytotoxicité et propriétés antibactériennes). Des essais préliminaires in vivo 
ont ensuite été réalisés dans un modèle de défaut critique chez le petit animal (calvaria de rat) avec les scaffolds optimisés pour évaluer 
leur intégration et leur capacité à favoriser la néoformation osseuse. 
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ABSTRACT   
Mandibular osteoradionecrosis is one of the most severe effect of radiation therapy as treatment for oral cavity and oropharynx 
cancers, with an incidence between 5 and 10%. Symptoms are multiple (pain, bone exposure, fractures, bacterial infections, etc…) and 
considerably damage patient quality of life. If conservative therapies exist for small mandibular osteoradionecrosis, the more extensive 
ones require complex surgery with, when possible, bone reconstruction. To improve patient care, it seems necessary to develop new 
biomaterials to treat critical bone defects caused by mandibular osteoradionecrosis. The main purpose of this work is to develop new 
macroporous composite scaffolds with antibacterial and angiogenic properties allowing easy filling of necrotic bone defects while 
promoting new bone formation. In order to respond to these specifications, our work was focused on nanocomposite scaffolds 
elaboration using freeze-casting process and based on “Bricks and Mortar” concept. The nanocomposite scaffolds were composed of 
copper doped bioglass nanoparticles (SiO2-CaO) grafted with poly(D,L-lactid) chains (bricks) and free poly(D,L-lactid) chains  (mortar) 
used as binder. The goal of the association of “Bricks and Mortar” concept with freeze-casting process is to limit grafted nanoparticles 
sedimentation and agglomeration during shaping process thanks to polymer chains entanglement and non-covalent link formation 
between free polymer chains and the ones grafted on the nanoparticles. 
Firstly, this work was focused on the synthesis and the characterization of different molar mass poly(D,L-lactid)s by ring-opening 
polymerization and of binary bioglass nanoparticles (SiO2-CaO), doped or not with copper, by a Stöber-derived sol-gel process. Then, 
bioglass/polyester nanocomposites were prepared using an innovative grafting protocol allowing polymer chains grafting onto 
inorganic nanoparticles. This protocol is based on poly(D,L-lactid) chains functionalization and nanoparticles surface modification 
allowing the formation of covalent bond between the two constituents. 
Freeze-casting was performed on the above mentioned nanocomposites, leading to macroporous scaffolds formation. During this 
work, two freeze-casting devices were developed, allowing a precise control of the elaboration temperature. “Formulation” and 
“process” parameters were optimized and then two temperatures were studied. Obtained scaffolds have oriented, bimodal and 
interconnected porosity as well as adequate mechanical properties to support new bone formation and surgeons’ handling. 
Finally, biological properties of the most promising scaffolds (composition, porosity, mechanical properties) were evaluated in vitro 
(evolution in aqueous media, cytotoxicity, antibacterial properties). Preliminary assays were also performed in vivo on critical defect 
model in small animal (rat calvaria) with optimized scaffolds in order to evaluate their integration and capacity to promote new bone 
formation.  
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